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En raison de leurs avantages (faible coût de mise en forme, longue durée de vie, 
recyclabilité, stabilité thermique, bonne propriété à i'impact), les composites à matrice 
thermoplastiques sont des matériaux d'intérêt commercial. Les laminés mis en forme à 
parti. de préimprégnés de fibres continues constituent en particulier une catégorie de 
composites couramment utilisés dans l'industrie. Du fait de leurs conditions thenniques 
(température de moulage et taux de rehidissement) et mécaniques (pression, 
caractéristiques du moule), les procédés industriels de moulage par compression, 
autoclave, moulage sous vide ou themofomage/estampage ont un effet important sur la 
qualité de la consolidation de par le montant de porosité, les caractéristiques de la 
structure cristalline et la distniution des fibres. Les résultats publiés montrent quelques 
effets des conditions de mouiage sur les propriétés mécaniques courantes (traction et 
flexion) des composites, alors que les propriétés en rupture interlaminaire, généralement 
moins étudiées, semblent en ètre plus idiuencées. 
L'influence de la température de moulage et de la vitesse de cefmidissement ainsi que de 
la température d'essai sur le comportement mécanique, et notamment celui en rupture 
interlaminaire, de composites unidirectionnels polypmpylène/fibres de verre (PP/FV) a 
été étudiée. Le système PPIFV utilisé est un composite à fibres de verre continues 
ensirnées au silane avec une matrice PP-choc (comprenant une phase élastomère) et 
contenant du PP greffé à l'anhydride maléique afin d'améliorer l'adhésion fibres-matrice. 
Le compoxtement en rupture interlaminaire est étuâié par un essai de ténacité en mode 1 
au moyen de l'éprouvette DCB (Doubfe Cantiieyer Barn). 
Trois différentes conditions de moulage des composites PP/FV ont été étudiées. Les deux 
premières correspondent à un modage par compression a 200aC suivi d'un 
refroidissement à deux taux diilërents de LO°C/min et 1°C/rnin. La troisième condition 
correspond à un moulage par compression à une tempérahm critique de 163OC suivi d'un 
refroidissement à 10°C/min. L'étude microstnictde pour les trois conditions est réalisée 
par L'observation d'échantillons polis et attaqués par une solution de permanganate de 
potassium, ainsi que par analyse calorimétrique DSC. Une microstructure très différente 
de la matrice PP est observée dans chaque cas malgré une aistaIlinité qui varie peu d'une 
condition à l'autre. Pour les composites moulés à 200°C, l'effet d'un refroidissement à 
lû"C/min produit une structure sphénilitique homogène et cohésive avec un degré de 
cristallinité de 40-45%. Si une cristallinité semblable est obtenue après un 
cehidissement plus lent à 1°C/min, une structure sphéruiitique hétérogène plus grossière 
est formée. Les joints intersphérulitiques sont dans ce cas plus espacés, comprenant une 
densité plus faible de phase amorphe. Un taux de vide plus marqué est mesuré dans le 
composite pour cette condition. L'effet d'une basse température de moulage à 163OC 
conduit à la formation d'me structure plus cristalline et très fine, mais aussi à une 
mauvaise distribution des fibres dans le composite. 
Les essais de rupture interlamimire en quasi-statique sont menés pour les trois conditions 
a deux tempéraiures d'essai; une, au-dessus (23OC) et une, en dessous (40°C) de la 
transition vitreuse du PP (Tg = g°C). Les valeurs de la ténacité Gc sont déterminées par la 
méthode de la calibration de complaisance. A 23OC, le composite moulé à 200°C et 
refroidi à 10°C/min présente une trés bonne ténacité à l'initiation 1270 llm2). 
L'analyse des surfaces de rupture au microscope électronique à balayage montre que la 
propagation de fissure a lieu à l'intechce fibres-matrice. Un refroidissement lent à 
1°C/rnin ainsi qu'une tempérahue basse de moulage à 163OC mène tous deux à une 
diminution de la ténacité (QCPI= 200 Um2). Dam k cas du refroidissement à I°C/mh, 
les joints intersphérulitiques constituant des zones de faiblesse devie~ent des lieux 
privilégiés pour la propagation, expliquant ainsi la faiih ténacité obtenue. La fissure se 
propage alors préférentiellement dans la matrice plutôt qu'à l'interface fibres-matrice. 
Dans les composites moulés à basse température, la mauvaise distniution des fibres force 
la fissue a se propager au travers de régions étendues de matrice avant de rejoindre 
l'interface fibres-matrice, diminuant ainsi la ténacité. Pour chaque condition, les courbes 
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de résistance à La propagation ou courbes R établies permettent de suivre Pévohtion de la 
ténacité Gic,,, au cours de la propagation de fissure et ainsi d'evaluer le montant de 
ponîage de fibres (/?ber-bn'dgng) crée. 
À 4@C, les essais DCB montrent uii comportement instable h s  composites testés se 
manifestant par une altemance de propagation stable et de propagation instable. Une 
propagaiîon stable se manifiste lorsque la fissure nécessite, pour continuer sa 
propagation, du maintien ou d'une augmentation de la charge appliquée. Une propagation 
instable se d e s t e  lorsque la fissure se propage soudainement dès qu'me certaine 
force-seuil est atteinte. La thc i té  a l'initiation ainsi qu'aux points de début et & fm 
d'instabilité est déîerminée par la méWe de la calihtion de complaisance. Les résultats 
comparatifs montrent peu de variation ck la ténacité en initiation et en propagation a 23°C 
et a 4û"C. La ténacité en propagation h b k  est également en accord avec les valeurs 
de à 23OC. La corrélation en& la stabilité de la propagation et la ductilité de la 
ma& a été vérifiée. Une absence de déchirement est observée dans les régions de 
propagation instable alors que du déchirement est présent dans les régions de pmpagation 
stable. L'effet de la température est visible sur Ilétirement de la mairice dans les régions 
de propagation stable oii i'on observe moins de ductilité a 4 " C .  
Les essais de fatigue interlaminaire ont été réalisés en utilisant l'éprouvette CT. Les 
courbes de propagation de fissure des composites moulés a 20m et  hid dis à 1û"Clrnin 
et l0C/min ont pu être comparées. Les coefficients de i'équation de Paris déterminés pour 
Ie composite refroidi à 1û"CImin sont comparables a ceux d'un composite ûès tenace 
comme le PEEK%bres de carbone, et pour le composite rebidi à l°C/min a ceux d'un 
composite peu tenace comme i'époxylnbres de verre. À des vitesses de propagation 
élevées de 10-~ &cycle, les vakun de GL, déteminées par l'essai CT en Fatgue 
concorclent avec celies de GC&t dé remiinees en quasi-statique par l'essai DCB. 
Les conditions de moulage des composites PPfFV ont un effet considérable sur leurs 
propriétés en mpture interlaminaire. Le changement de microstructure occasionné suite à 
une baisse de refioidissement, ou la mauvaise distniution des fibres suite à une 
température plus basse de moulage font chuter la ténacité en mode 1. Si la cnstallinité 
varie peu, la microstructure de la matrice est dans chaque condition très différente. 
Néanmoins, quelles que soient les conditions de refioidissement ou de température 
utilisées, le système composite PPIFV étudié présente une ténacité en mode 1 
relativement élevée comparativement à d'autres systèmes composites, 
Dans ce travail, la fiision et la cristallisation de la matrice lors du moulage par 
compression se font dans des conditions statiques, au repos. L'effet de contraintes de 
cisaillement interfaciales entre les fibres et la matrice pouvant survenir suite au 
glissement des fiôces lors du moulage de pièces de géométrie complexe, ou suite a un 
refroidissement très rapide n'a pas été considéré ici. Un suivi in siru du processus de 
cristallisation lors du moulage doit être réalisé pour éiudier l'effet de ces contraintes 
interfaciales sur la cristallisation de la matrice aux alentours des tibres, ainsi que ses 
conséquences sur le mode de fissuration. 
Because of their low production cost, unlimiteci shelf-Hey recyclability, thetmal stability 
and high impact mistance, thennoplastic matrix composites present a defuite 
cummercial interest. Laminates prepared h m  conhuous fiber ptepregs are commody 
employed. Due to their thermal (molding tempenitute and cooling rate) and mechanical 
(pressure and molding shape) conditions, industrial forming processes, such as 
compression molding, autoclave molding, vacuum molding and thermofomiing/stamping, 
have a great Muence on the wty of such composites, through their influence on the 
void content. crystalline matrk motphology and fiber distribution. Previously published 
results have show same effect of the molding conditions on the riaditional (tension and 
bending) mechanical promes of composites; whereas, sorne of the interlamhar 
properîies, although Iess oAen siudied, appeared more affecteci by the molding 
conditions. 
The influence of the molding temperature and cooling rate and of the testing temperature 
on the mechanical behaviour, especidly the interlaminar fracture behaviour of 
unidirectional polypropylene/glass aber (PP/GF) composites, was studied. The PP/GF 
system studied is a continuous silane-treated glass-fik composite with an impact- 
rnodified PP matrix (containing an elastomeric phase) containing maleic anhydride 
grafted PP to enhance the adhesion between the fikrs and the matrix. The interlaminar 
fiacture behaviour has been studied tbrough a mode I fracture tbughness test using DCB 
(Double Cantilwer Beam) specimens. 
Three different molding conditions were employed Two of these conditions consisted in 
compression molding of PPIGF composites at 200°C and then cooling at rates of either 
IO°C/min or 1°C/min. The other condition consisted in compression molding at a aitical 
temperature of 163OC and then coolhg at 10°C/min. The morphologicai study of the 
composite produced for each condition was reaiized by the obsetvation of polished and 
etched samples and a DSC analysis. Each condition presented a very different 
morphology of the PP matrix in spite of litîle change in the amount of crystailinity king 
detected. For the composites rnolded at 2W°C, a cwling rate of 10°Clmin led to a 
homogeneous and cohesive spherulitic matrix structure with a degree of crystalliniîy of 
404%.  A similar degree of crystallinity was obtained for a lower cwling rate of 
1°C/min; however, the sphedtic matk  structure was more heterogeneous and coarser. 
The distance b e k n  intersphenditic boundaries was larger with a lower amorphous tie 
c h  density. A higher void content in the composite was measured in this condition. 
The effect of a lower molding temperature of 163OC led to the formation of a very fme 
crystalline matrix structure and to a poor fiber distriiution in the composite. 
Interlaminar quasi-static fiacture tests were performed for these three conditions at two 
different temperatures; one (23OC) above and the othet (-40°C) below the glas transition 
temperature of PP (Tg = 9°C). The tiacture toughness C~IC values were detemined by the 
cornpliance cali'bration method. At 23OC, the composites molded at 200°C and cooled at 
10°Clmin pescnted a gwd initial h c t m  tougbness (&+i,,ip 1270 ~lrn~).  The fracture 
surface analysis using scannhg electron microscopy showed that the propagation 
occurred at the fiber-matrix interface. A low cooling rate of 1°C/min and a low molding 
temperature at 163OC botù led to a reduced fracture touglmess (Orjnia= 200 ~/rn~). h the 
case of the low cwling rate of 1°C/min, the weaker intersphenditic bondaries provideci a 
priviieged path for propagation, in agreement with the low fracture toughness obtained. 
The crack then propagated preferentially in the matrix instead of at the tiber-matrix 
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interface. In the composites molded at 163OC, the poor fiber distriiution forced the crack 
to propagate through ma&-rich regions before reaching the fiber-matrix interface, thus 
leading to a b a s e  in the h t u r e  toughness. For each condition, the propagation 
resistance or R curves obtained aliowed to follow the evolution of the ûacture toughness 
during propagation and to evaluate the effect of tiber-bridging. 
At -40°C, the DCB tests showed an alternance of stable and unstable propagation. Stable 
propagation occurs when the crack requires a constant or an increasing applied load to 
continue its propagation. Unstable propagation occws when sudden propagation of the 
crack is obtained at a certain load threshold. The applied GI value at the onset of stable 
crack propagation and ût the onset and at the end of instability were calculated by the 
compliance calbration method. Comparative results only showed a small variation of the 
onset and propagation fiacture toughness at 23OC and -40°C. The hcture toughness 
values measured during unstable propagation agree with the &,init values at 23OC. The 
correlation between the propagation stability and the matrix ductility was verified. No 
matrix stretching was observed in unstable propagation regions although matrix 
stretching was present in stable propagation regions. The effect of the temperature can be 
observed on the matnx stretching in the stable propagation regions where les  ductility is 
observed at 40°C. 
interlarninar fatigue tests were perfiormed wing CT specimens. Crack propagation cuves 
of the composites molded at 200°C and cooled at 10°C/rnin and 1°C/min were compared. 
Paris equation coefficients demmined for the composites cooled at 10°C/min and at 
1°Clmin were reasonably simiiar respxtively to those of a high fiachire tougbness 
composite, such as PEEWcarbon fiber, and a low k t u r e  toughness composite, such as 
epoxy/glass fikr. At a high fatigue crack growth rate of 10" mm/cycle, G- values 
determined h m  fatigue tests using CT specimens were in good agreement with the 
Great values detennined fiom quasi-static tests using DCB specimens. 
The molding conditions of PP/GF composites had a considerable effect on the 
interlaminar hcture properties. The morphological matrix change resulting h m  a 
decrease in the cooling rate or a poor nber distniution resuiting h m  a decrease of the 
molding temperature were both responsïble for a decrease in the mode 1 fiacture 
toughness, In spite of no signincant change in the degree of crystallinity king observed, 
the matrix morphology varieci considerably with the molding conditions. However, 
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irrespective of these conditions, the composite system studied presents a relative hi@ 
fracture toughness compared to otber composite systems. 
In the present study, melting and crystalliion during compression molding occurred 
under quiescent conditions. The interfacial shear stress effect between the fibers and the 
matrix resuiting h m  motion of fibets during molding in the case of certain regions of a 
molded part with a complex shape or after rapid cwling was not considered. The 
crystabtion pnxess shouid be studied in situ during molding in order to investigate the 
effect of the interfacial shear stress on the crystallisation of the PP matrix around the 
fikrs and its consequences on crack propagation. 
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Les composites à matrice thermoplastique suscitent un intérêt croissant dans le milieu 
industriel en raison des avantages qu'ils o f h t  notamment dans leur mise en oeuvre. A 
l'inverse des themodurcissables, les thermoplastiques ne demandent pas de réaction 
chimique pour leur consolidation. Les coüts de mise en fome peuvent donc être 
considérablement réduits par des cycles de moulage plus courts. Recyclables, les 
thermoplastiques ont L'avantage de pnkenter une très bonne stabilité thennique et une 
résistance chimique ainsi qu'une durée de vie illimitée. Ils offrent également de bonnes 
performances mécaniques particulièrement en impact et en résistance à la fissuration, 
ainsi qu'à basses températures. 
Les thermoplastiques utilisés comme matrice daas les composites ont tout d'abord été des 
résines de haute performance comme le PEEK (Poiy(ether ether ketone)), le PES 
@oly(ether sulfone)) ou le PEI @oZy(ether imide)) pour répondre aux besoins de 
l'aéronautique. Les composites PEEWfibres de carbone en particulier ont été les plus 
fréquemment étudiés dans la littérature. Par la suite, l'utilisation de thennoplastiques plus 
accessibles comme le PET (Poly(ethy1ene terephthalate)), le PA (Polyamide) et le PP 
(polypropylène) renfarcés de fibres de verre est parue plus avantageuse pour les 
productions à grande échelle comme dans l'automobile. 
L'institut des matériaux indusûÎcls du Conseil National de Recherche du Canada a mené 
conjointement avec des partenaires industriels une étude portant sur la mise en forme de 
composites tissés CO-mélés polypropyléne/tibres de verre (PPRV). Dans le cadre de ce 
projet, des travaux exploratoires ont porté sur la caractérisation de i d s  
unidirectio~eis P P N  mis en fome par compression à partir de rubans préimprégnés. 
L'objet de ce présent mémoire est l'étude de la résistance à la rupture interlaminah en 
mode 1 de ces composites. Étant donné q e  la nature semi-cristalline du PP le rend 
sensible aux conditions de mise en forme, i'étude menée sera faite en fonction de la 
température de moulage et de la vitesse de rehidissement. Le but est de montrer 
l'influence des modifications microstructurales de la matrice causées par des conditions 
différentes de moulage, sur les propriétés en ténacité et sur les mécanismes de fissuration 
des composites PP/FV. Les différentes conditions de moulage testées prennent en compte 
les réalités de la fabrication. Pour les composites étudiés, la température de moulage 
tecommandée par le fabricant est de 200°C. Cependant, certains procédés réàuisant les 
cycles de mise en forme recherchent des températures plus basses de moulage. Un 
moulage a une température critique de 163OC, proche du point de fusion de la matrice PP 
(TF 160°C), constitue une condition-limite d'intérêt pour évaluer les conséquences d'une 
basse température de moulage sur les caractéristiques et propriétés du composite. En ce 
qui concerne le refroidissement, l'effet d'un faible taux de I°C/min pouvant correspondre 
à un rehidissernent hors du moule ou à température ambiante, et d'un taux intermédiaire 
de 10°C/min suite à un cycle de rehidissement, est également étudié. D'autre part, 
l'étude des composites PPîFV testés est menée également à basse température. Il s'agit de 
comparer le comportement en rupture interlaminaire de ces matériaux à -40°C, en 
dessous de la tempérahm de transition vitreuse (TJ de la matrice PP avec celui observé a 
température ambiante au-dessus du Tg. 
Une revue bibliographique portant sur l'essai de rupture intedaminaire dans les 
composites à matrice polymère est détaillée en première partie de ce mémoire. 
L'influence des paramètres et conditions d'essai ainsi que de la nature du composite, sur 
la ténacité y est en particulier présentée. Après avoir exposé la méthodologie utilisée, les 
résultats de la caractérisation mimstnrcturale et des essais mécaniques de ténacité en 
quasi-statique et en fatigue seront présentés, suivis de l'anaiyse hctographique. Enfia, 
une discussion finale regroupera les conclusions de nos travaux concernant l'effet des 
conditions de moulage et d'essai sur le comportement en rupture interlaminaire des 
composites PP/FV étuâiés. 
CHAPITRE 2. EEVüE BIBLIOGRAPHIQUE : RUPTUflE 
INTERLAMINAIRE DANS LES C O ~ O S ~ S  A MATRICE 
POLYM~RE 
2.1. Concept de la rupture interlaminaire 
Les mécanismes de rupture observés dans la vie courante sont généralement complexes, 
c o m b i i t  un ou plusieurs modes de rupture principaux. Ceux-ci sont classés en mis 
modes distincts représentés par la Figure 2.1: 
le mode 1 d'ouverture où la force exercée se trouve perpendiculaire au plan et à la 
direction de propagation de fissure, 
le mode ii de cisaillement où la force est parallèle au plan de fissuration et a la m h e  
direction que la propagation et, 
le mode III de déchirement ou la force est parallèle au plan de fissuration et 
perpendiculaire à la direction de propagation. 
Figure 2.1. Les trois modes de rupture principaux 
La compréhension du phénomène de la mpture implique de comaitre en premier lieu les 
mécanismes régissant chacun des trois modes de rupture. Le mode 1 a été le plus 
amplement étudié dans la littérature. Généralement plus simple a mettre en oeuvre, il 
représente aussi la condition la plus sévére en rupture, utile pour les calculs de tolérance à 
i'endommagement. 
L'industrie des composites utilise en grande partie des laminés fabriqués par 
l'empilement consécutif de plusieurs plis de composite, Dans de tels matériaux, la rupture 
interlaminaire, ou délamination, (Figure 2.2) correspondant à la rupture entre deux plis 
adjacents du laminé est un mode important de rupture (O'Brien, 1982). 
Plis 
interlaminaire 
Figure 2.2. Rupture interlaminaire dans un composite laminé 
Pour caractériser la ténacité d'un matériau, c'est-à-dire sa résistance en début d 
propagation de fissure, deux approches sont possibles : ceUe basée sur les contraintes en 
fond de fissure et celle s'appuyant sur le concept de l'énergie de déformation. Dam le 
premier cas, la ténacité est déterminée par l'état du champ de contraintes au moment de la 
rupture. De manière généraic et dans le cas d'une fissure de géométrie quelconque 
sollicitée en tension, l'élément de matière situé a une distance r de la fissure et a un angIe 
8, est soumis à la contrainte q suivante : 
où &(O) est une fonction connue de l'angle 8, et Kr est le facteur d'intensité de contrainte 
Le facteur d'intensité de contrainte critique en début de propagation de fissure correspond 
à la ténacité. Aussi, connaissant l'état des contraintes au moment de la rupture, Klc peut 
être défini. Plusieurs géométries standardisées d'éprouvettes entaillées (ASTM E-399, 
1990) peuvent être utilisées pour déterminer Klc, mais la plus courante est l'éprouvette 
CT (Compact Tension). La détermination du paramètre Klc se fait selon la norme E-399 
(1990), en utilisant des fonctions établies traduisant l'état de contrainte pour chaque type 
d'éprouvette. 
L'approche basée sur K est complexe car elle suppose le champ de contrainte en fond de 
fissure parfaitement connu. Une seconde approche permet d'éviter ceci en déterminant la 
ténacité à partir du concept de i'énergie. Dans ce cas, le paramètre de ténacité est défini 
par G, k taux de relâchement d'énergie élastique (~/m'). La définition première de G est 
donnée par la relation suivante : 
ou F est le travail fourni par le milieu extérieur (J), U est l'énergie de déformation 
élastique emmagasinée dans le matériau (J), b, la largeur de l'éprouvette (m) et a, la 
longueur de la fissure (m). 
Le taux de relâchement d'énergie élastique, G, comspond a l'énergie relâchée par le 
système (éprouvette-milieu extérieur) pour propager la fissure d'un incrément da, et 
constitue donc la force motrice par unité de longueur de fissure. Par la suite, on peut 
définir le taux critique de relâchement d'énergie élastique Crc, comme étant l'énergie 
nécessaire pour débuter la propagation de la fissure. 
Plusieurs essais permettent de mesurer Gc en mpture interlaminaire. Le seul jusqu'a 
présent normalisé est l'essai DCB (Double Cantilever Bem) en mode 1 (ASTM D-5528, 
1994). Les essais adaptés a u  autres modes, bien qu'ils ne soient pas encore standardisés, 
sont connus et couramment utilisés (Figure 2.3). Il s'agit en mode II des configurations 
ENF (End Notched Flexure) et ELS (End Loaded Split) (Davies, 1992, Ye et Friedrich, 
1993), en mode mixte IlII de l'essai MMB (Mùed Mode Bending) (Russet et Street, 1985, 
Kenane et Benzeggagh, 1997), et en mode IiI des géométries ECT (Edge Crack Torsion) 
et SCB (Split Cantilewr Beam) @fartin, 1991, Lee, 1993). 







Figure 2.3. Essais en rupture interlaminaKe pour Ies difiërents modes de nipnire 
La relation entre les deux paramétres K et G caractérisant la ténacité d'un matériau s'écrit 
ainsi dans le cas de matériaux isotropes : 
K=.\IG.E* (2.3) 
ou E* correspond au module d'Young (E) en contrainte plane, et à ~l (1 -v2)  en 
déformation plane où v est le coefficient de Poisson. 
Pour des matériaux non isotropes comme les composites, l'établissement d'une relation 
entre K et G est M o i s  plus complexe. Ye (1992) se base sur des essais DCB pour 
montrer que, dans des systèmes arthotropes composites, le facteur correctif introduit pour 
déterminer K varie selon la nature du composite relativement aux mécanismes de rupture 
interlaminaire en jeux. La relation entre K et G établie pour les systèmes isotropes doit 
donc être employée avec précaution dans le cas des composites. 
2.2. T6nacit-6 en mode 1 
2.2.1. Géom6trie DCB 
L'essai de double poutre encastrée DCB (Double Cantikver Beam) est défini par la 
norme ASTM D-5528 (Mode I interlami~~fiucture toughness of unidirectional fiber- 
reinforced polymer marrix cornpites). La géométrie de l'éprouvette DCB consiste en 
une poutre rectangulaire entaillée à mi-épaissew à L'une de ses extrémités (Figure 2.4). 
Dans le cas des composites unidirectionnels, i'khantillon DCB est préparé de telle sorte 
que la propagation de fissure se fasse dans la direction des fibres, ce qui est la condition 
la plus vulnérable et donc la plus conservatrice pour l'essai. Dans ces conditions, l'essai 
constitue un bon moyen d'évaluer et d'optimiser les propriétés du système fibres- 
interface-matrice que constitue le composite. 
La force est appliquée sur des supports fixés a I'éprouvette, et exerce une soliicitation en 
tension du côté de l'entaille. Trois types de supports peuvent être utilisés: des charnières 
(piano hinges), des attaches en T (tubs), ou des blocs (Figure 2.5). La présence de ces 
supports sur la géométrie DCB amène a faire certaines corrections sur les mesures. 
Comme nous le venons par la suite, Williams (1989) introduit des facteurs pour comger 
l'effet de rigidité que les blocs induisent en bout de bras du DCB. 
Direction des fibres 
h 
h: épaisseur 
a: longueur de fissure 
Figure 2.4. Essai DCB 
Figure 2.5. Supporis: a) Chamiéres, b) Attaches en T et c) Blocs 
L'entaille est réalisée avant le moulage du laminé par la mise en place d'un insert au 
milieu de i'empilement des plis de composite. L'insert introduit doit être résistant en 
température a6n de demeurer intacte Ion du mouiage. De plus, sa nature doit le rendre 
inerte vis à vis & la matrice polymère du composite pour éviter toute réaction cbimique 
pouvant être nuisible. Les inserts généralement utilisés sont soit une fine feuille 
d'aluminium soit un mince film de polymére de polytétrafluoruéthyléaene (PTFE) ou de 
polyimide par exempte. Cependant, les résultats présentés par O'Brien et Martin (1993) 
ont montré qu'il était préférable d'utiliser un insert en polymère plutôt qu'en a l e m  
afin d'éviter les problèmes liés aux bords cornés des feuilles de métal découpées, pouvant 
provoquer une bifurcation de la fissure en &.but & propagation. 
Les spécifications normalisées concernant les dimensions de l'éprouvette DCB sont : une 
longueur d'au moins 150 mm, une largeur de 20 à 25 mm et une épaisseur comprise entre 
3 et 5 mm. Si la longueur et la largeur peuvent êm choisies arbitrairement, Ie choix de 
t'épaisseur est à considérer et constitue un paramètre géométrique important de I'essai. 
Des épaisseurs trop grandes risquent de surestimer les mesures comme nous le verrons 
par la suite. D'autre part, des épaisseurs trop faibles (inférieures a 2 mm) mènent a de 
grands déplacements dont il faut corriger l'effet sur les mesures afin d'obtenir des 
résultats justes. Pour remédier a ce problème, l'épaisseur de l'éprouvette peut être 
augmentée en moulant plus de matière ou en fixant des languettes métalliques de part et 
d'autre de i'éprouvette. Toutefois, ces solutions s'avérent souvent ttop compliquées et 
coûteuses. Williams (1985) recommaude plutôt d'efféctuer une correction sur les valeurs 
mesurées & Gc en appliquant des facteurs correctifs comme nous le vemns par la suite. 
La configuration la plus utilisée de l'essai DCB est celle d'une poutre uniforme en 
largeur. Un autre profil d'essai également employé est celui de L'épruuvette à largeur 
effilée WTDCB (widfh tapered DCB) pour des essais a complaisance constante. Si dans 
l'essai DCB la valeur de G augmente i mesure que la fissure se propage, la géométrie du 
WTDCB est tefle que ceüe valeur demeure constante, Cependant, ce type d'éprouvette 
est moins utilisé car dificile et coûteux à fabriquer. 
22.1.1. Poche de 1.ésine 
L'utilisation d'un insert de trop grande @aisseur conduit généralement à la formation 
d'une région riche en maûice en avant de l'insert. Ceci est dû à la fois à l'écartement des 
fibres provoqué dans cette région par la présence de i'insert, et à l'écoulement moins 
important de la matrice lors du moulage ne permettant pas aux fibres de se replacer. Cet 
effet, dit de la poche de résine, est représenté par la Figure 2.6. En présence de poche de 
résine, l'initiation ainsi que le début de la propagation de fissure se produisent alors 
totalement dans la matrice, ce qui faussent les mesures initiales de G. 
Insert 1 Poche de 1 
résine 
Figure 2.6. Poche de résine 
Les solutions au problème de la poche de résine peuvent être de deux sortes : réduire 
l'épaisseur de l'insert ou bien, procéder avant de commencer l'essai a une préfissuation 
de l'échantillon afin de prolonger la délamination au travers de la poche de résine. 
Cette dernière méthode est recommandée par la norme japonaise JIS K-7086. L'opération 
de préfissuration peut se faire en sollicitant préalablement l'échantillon en tension (mode 
9 avec la configuration DCB ou en cisaillement avec la configuration ENF (mode IT). 
Chacun de ces modes de préfissufation présentent cependant des inconvénients soulignés 
par Murri et Martin (1993). Une sollicitation en tension initie le phénomène du 
croisement des fibres en arrière de la fissute @ber-bRd@ngl, ce qui surestime les 
mesures. Quant a la préfissure par cisaillement, elle introduit des microfissures 
d'endommagement en fond & fissure conduisant, à l'inverse, à des mesures sous- 
estimées. La préfissuration est une opération délicate qu'il est généralement conseillé de 
Îhire en fatigue. 
Pour empêcher la formation d'une poche de résine, la normalisation ASTM préconise 
plutôt une épaisseur d'insert suffisamment mince, inférieure si possible à 13 W. 
Toutefois, Murri et Martin (1993) montrent qu'il est possible d'utiliser des inserts de plus 
grande épaisseur sans influencer les mesures de ténacité. Pour des composites 
époxylfibres de verre, les auteurs ont étudié l'influence de différentes épaisseus d'insert 
(13, 25, 75 et 130 pm) sur les valeurs de la ténacité a l'initiation en mode 1. Leurs 
résultats de l'essai DCB en statique et en fatigue sont équivalents pour des épaisseurs 
d'inserts inférieures à 75 pm. Par contre, les valeurs de Gc mesurées avec une épaisseur 
plus grande (130 pm) sont plus élevées. Dans ce cas, la zone de déformation plastique 
créée est plus étendue donnant lieu à une initiation de fissure moins rapide et une 
augmentation de Gic. Il est intéressant de mentiorner que les auteurs observent une poche 
de résine dès une épaisseur d'insert de 25 pn, en raison probablement de la viscosité plus 
importante de la matrice époxy employée. Ceci montre que la présence d'une poche de 
résine en avant de l'insert n'est pas nécessairement suffisante pour influencer les valeurs 
de Gic à l'initiation. En fait, L'importance de l'émoussement de la fissure à de 
l'insert est plus déterminante. Plus l'épaisseur de l'insert est importante, plus la zone de 
déformation créée en fond d'entaille est étendue, augmentant ainsi la ténacité initiale. 
Comme le mentionne Martin (1996), l'effet de l'épaisseur de l'insert est donc variable 
selon le type de composite testé. De plus, la natute plus ou moins visqueuse de la matrice 
influence certainement la formation de la poche de résine lors de la mise en forme. Dans 
la littérature, des épaisseurs d'insert de 20 a 50 pm ont été couramment utilisées (Davies 
et al., 1992, Kageyama et al., 1995). 
L'effet de fiber-bridging est un artéfact typique de L'essai réalisé avec des composites 
laminés unidirectionnels. II se produit généralement moins, et parfois pas, dans le cas des 
laminés multidirectionnels ou des tissés. Il s'agit d'un croisement des fibres de part et 
d'autre du plan médian de délamination, en arrière du h n t  de propagation de fissure 
(Figure 2.7). Au cours de la propagation de la fissure, les fibres présentes dans le plan de 
fissuration se décollent, se retrouvent pour la plupart étirées en travers de la fissure, puis 
fdssent par se rompre. De ce fait, les fibres contribuent a une augmentation 
supplémentaire de la force requise pour la propagation. 
Figure 2.7. Effet du croisement des fibres oufiber-bridging 
Johnson et Mangalgiri (1987) donnent une explication pour la formation de fher- 
bridging. L'origine de ce phénomène est attniuée en premier lieu à la concentration des 
fibres dans le plan de délamination. Lors du moulage des laminés, il se produit ce que les 
auteurs nomment le nesting des nbres. Sous l'effet pression-température du cycle de 
moulage, les fibres ont tendance a migrer et à se regrouper dans les couches 
interlaminaires. ii n'y a alors plus d'interface distincte entre les plis initiaux du laminé 
(Figure 2.8). Dans le plan de délamination, la fissure va donc être amenée a rencontrer, 
au cours de sa propagation, de nombreuses fibres sujettes à provoquer du bridging. Ce 
phénomène de nesting est génétaIment plus propice au cas des unidirectionnels. 
(a) Disposition des plis avm mwlagc 
Figure 2.8. Avant et après moulage du laminé (Johnson et Mangalgiri, 1987) 
Johnson et Mangalgiri (1987) ont montré l'importance de la migration des fibres dans le 
plan de fissuration (ou nesting) dans sa contribution aufiber-bddging et à l'augmentation 
de la ténacité en propagation dans le cas de laminés unidirectionnels. Or, un effet de 
fiber-bridging de moindre mesure est également observé dans des laminés non- 
unidwctio~els où l'effet du nesting est considéré comme nul. Ceci a amené les auteurs 
à considérer des facteurs autres que le nesîing dans la formation defiber-bridging. 
La présence de défauts dans la région proche du plan médian de délamination peut 
égaiement engendrer du fiber-bridgng. Ceci est plus particulièrement le cas dans des 
matrices tenaces ayant une zone de déformation plastique plus étendue. La Figure 2.9 
illustre la formation defiber-bdigtg dans le cas où la zone de défonnation de la matrice 
créée en fond de fissure s'étend jusqu'à un défaut présent dans la matrice de L'autre côté 
d'une fibre. Cette région vulnérable au niveau du défaut initie une fissure secondaire qyi, 
après propagation de la délamination principale, produira l'étirement de la fibre au 
travers du plan de fisswation. Une faible interfixe fibres-matrice peut égaiement agir 
comme un défaut le long d'une fibre. 
c wht 
Fibre croisée 
Figure 2.9. Création duJiber-bn'dgrirg (Johnson et Mangaigin', 1987) 
La p&me de Ifber-bridgtng a pour effet d'augmenta la ténacité du composite. Les 
structures en service subissent génétalctme~t fréquemment cet effet lorsqu'une fissure! 
relativement longue est présente. Méme si elle résulte dufiber-bride, une amélioration 
de la ténacité est souvent souhaitable dans les applications. Cependant, le montant de 
liber-bridglng est dificilemsot estimsbie, et peut se produire en plus ou moins grande 
importance dans un même cas. Les vaieurs âe thci té  mesurées prenant en compte l'effet 
de bndghg peuvent dwç @ois s'avérer sur- ou sous-estim6es par rapport au cas réeI. 
Aussi, I'effet de fiber-bridging n'est-il pas souhaité dans l'étude de la ténacité du 
composite ainsi que pour comprendre L'importance du rôle joué par la matrice dans la 
performance du composite. 
2.2.2. Calcul de la tenacité 
Il existe plusieurs méthodes pour caicder Gr. La plus simple est la méthode des aires qui 
part directement de la définition première de G en fonction de l'énergie de déformation 
élastique (Éq. 2.4). Puisque G comspond a une énergie (donc par définition a l'intégrale 
d'une force par rapport à un déplacement), il est possible de le calculer en détenninaLIt 
l'aire sous la courbe force-déplacement de . di. En pratique, la méthode consiste Zi 
solliciter une éprouvette par une série de charges et de décharges. Le taux critique Grc se 
calcule alors d'après l'aire sous la courbe force-déplacement pour chaque cycle de 
charge-décharge correspondant à une incrémention Aa de longueur de fissure (Figure 
2.10). 
Figure 2-10, Méthode des aires 
La méthode des a k s  est valable même s'il n'y a pas de kponse Linéaire élastique du 
matériau, contrairement aux méthodes basées sur le calcul de complaisance. Cependant, 
eiie est non recommandée, car en générai trop approximative. Hashemi et al. (1990) 
mettent en évidence le fait que les droites de charge et décharge, ne se superposant pas 
toujours parfaitement, induisent une boucle d'hystérésis de perte d'énergie. De plus, 
après chaque décharge une erreur est commise sur le déplacement car le retour au zéro 
n'est pas exact. Par ailleurs, il faut noter que Grc est caiculé pour une moyenne de 
longueur a et non pour une longueur de fissure spécifiqge. 
Aussi d'autres méthodes lui sont préférées comme les méthodes de la complaisance 
toutes basées sur l'équation de Irwin-Kies (Irwiu et Kies, 1954) exprimant G en fonction 
de la complaisauce: 
où C est la complaisance définie comme le rapport du déplacement sur la force (C = 
cl&), Pc est la charge critique correspondant au point d'initiation de fissure, cic le 
déplacement conespondant a Pc, b, la largeur de l'éprouvette et a, la longueur de fissure. 
La détermination de la charge dique, Pc peut se faire selon trois méthodes normalisées 
(Figure 2.11). La première consiste à obsemr visuellement l'initiation de fissure au 
cours de l'essai et noter la force Pc correspondante. Cette méthode peut être utilisée pour 
des composites à matrice fragile où la propagation de fissure s'initie rapidement. En 
revanche, elle n'est pas fiable dans le cas d'une matrice tenace où il est plus düEciIe de 
suivre l'évolution de la fissure. D'autre part, l'observation visuelle ptésente 
l'inconvénient d'être fortement dépendmie de L'opérateur et donc plus subjective. La 
méthode utilisant La non-linéarité & la courbe charge-déplacement paraît un moyen plus 
sûr pour déterminer Pc. Elle se base sur le fait que l'initiation de fissure se produit au 
point où la courbe d6vk de sa LUiéant6. Cette méthode est la plus conservatrice et la 
mieux adaptée pour l'analyse de durabilité et de tolérance a l'endommagement. Enfin, la 
charge Pc peut être déterminée comme l'intersection entre la courbe charge-déplacement 
et une droite de pente correspondant à 95% de la pente initiale ou de manière équivalente, 
a 5% de la complaisance initiale. Cette méthode donne en général des résultats similaires 
à celle utilisant la non-linéarité. 
Figure 2.1 1. Etennination de la charge critique Pc (ASTM D-5528) 
Le calcul de G selon l'équation de lmiPKies (Éq. 2.5) nécessite également de cornaître 
la relation entre C et a. En mode 1, la théorie des poutres peut être appliquée a la 
géométrie de l'épmuvetîe DCB, conduisant à une relation théorique entre C et a (Éq.2.6). 
En pratique, des relations modifiées entre C et a prenant en compte certains effets 
mécaniques inhérenis a l'essai, sont utilisks ainsi que des relations empiriques 
déterminées entre C et a. Ces méthodes sont normalisées dans I'ASTM D-5528 (1994) et 
donnent des résultats équivalents pour le calcul de &- 
2.23.2. Facteurs coamctifs 
Hashemi et al. (1990) montrent qu'il est parfois utile d'apporter une correction aux 
valeurs mesurées dans les deux cas suivants : 
- si l'on utilise des supports rigides tels que les blocs ou les attaches en T, pour 
appliquer la charge; 
- si de grands déplacements sont atteint$ au cours de l'essai. 
L'utilisation de blocs ou d'attaches en T crée une rigidité aux extrémités de l'éprouvette 
DCB dont l'effet est corrigé sur les mesures par le facteur N. La correction s'applique sur 
le déplacement en divisant celui-ci par N (ASTM D-5528, 1994). 
ou a est la longueur de fissure, d, le déplacement, L, la demi-longueur du bloc et t, la 
s o m e  de la demi-hauteur du bloc et du quart de l'épaisseur de l'éprouvette. 
Lorsque le déplacement devient trés grand, les deux bras du DCB s'écartent fortement de 
leur position initiale et cela crée un effet de raccourcissement des bras. De plus, la 
présence des blocs favorise une rotation aux extrémités des bras, qui amplifie cet effet de 
caccourcis~ment (Figure 2.12). 
L'effet du raccourcissement des bras et de l'inclinaison des blocs est comgé par le 
facteur F (ASTM D-5528, 1994) que l'on multiplie directement à &. 
Typiguement, les valeurs de F et N apportent des corrections de moins de lû!!!. 
4: tacourcissement dû au bloc 
AI: racourcissment dû au large déplacement 
I 
Figure 2.12. Effet du racourcissement des bras (Naik et al., 199 1) 
22.3. Courbe R 
263.1. Origine et explication 
La courbe de résistance à la propagation de fissure ou courbe R, représente les videurs de 
la ténacité en fonction de la longueur de fissure, a, ou bien de L'accroissement de fissure 
1Sa (= a-a,,, a, étant la longueur de fissure initiale). Rappelons qu'une fissure peut s'initier 
et se propager brsque l'énergie élastique, G, fournie par le milieu extérieur en fond de 
fissure devient au moins égale à L'énergie R, requise pour la propagation et correspondant 
a la résistance a la fissuration du matériau (Eroek, 1986). Cette condition se traduit par 
l'équation suivante : 
De plus, pour que la propagation soit stable il faut qu'une deuxiéme condition, donnée 
par L'équation 2.10, soit respectée (Broek, 1986). 
Dans les matériaux &agiles élastiques, la fmile déformation plastique en fond de fissure 
fait que la résistance à la fissuration du matériau, R, n'évolue pas au cours de la 
propagation. Dans ce cas, la courbe R est de pente nulle (Figure 2.13) et la ténacité est 
représentée par un paramètre unique critique Gic (en mode I), indépendant de la longueur 
de fissure a Pour les matériaux ductiles élasto-plastiques, l'augmentation progressive de 
la déformation plastique en fond de fissure au cours de la propagation provoque une 
augmentation puis une stabilisation de R. La ténacité du matériau est alors représentée 
par we courbe R croissante pour une longueur initiale de fissure donnée (Figure 2.13). 
Dans le cas des composites, on observe également une courbe R, mais elle est 
principalement attniuable à la présence de fiber-bridging crée au fur et à mesure de la 
propagation, la déformation plastique de la matrice étant limitée dans le composite par la 
présence des fibres. Sur la courbe R (Figure 2.13), les valeurs de Gl augmentent du fait de 
la résistance imposée par les fibres en arrière de la fissure, et fissent par se stabiliser 
lorsque l'effet defiber-bridging devient compensé par la rupture des fibres. 
Avec fiber-briàging 
Sans fiber-bridging 
a, Longueur de fissure, a 
Figure 2.13. Courbe-R (Hwang et Han, 1989) 
LaJkr-bruigiiig et sou effet sur la courbe R résulie de mécanismes complexes faisant 
intervenir a la fois la déformation de la matrice, des fibres et de l'interaction tibres- 
matrice. Crick et al. (1987) proposent de quantifier les éaergies de déformation dues a la 
matrice, aux fibres et a leur interaction afin de voir leur contribution dans l'expression de 
la ténacité. Ils expriment Gc de la maaière suivante: 
où yp est l'énergie de rupture par unité de surface de la matrice polymkre, y~ celle de 
l'étirement des fibres et, y~ celle de rupture des fibres. 
L'énergie &&tirement (yR) est due a un nombre n~ & fibres par unité de surface s'étirant 
sur la moitié de leur surface ( 9 2 ~ 1 ,  r étant leur rayon) sur une longueur moyenne IR, 
avec une énergie supposée égale à l'énergie de rupture de la matrice, yp. Elle est exprimée 
ainsi par Crick et al. (1987): 
La contribution à l'étirement d'agglomérats de fibres peut être également prise en compte 
par un terme additionnel. Quant a l'énergie de rupture des fibres (y~), elle s'exprime par 
Le nombre n~ de nbres brisées de longueur IF avec une énergie déterminde d'après les 
caractéristiques de résistance en tension de la fibre, tel que : 
Ye et Friedrich (1993) se basent sur ce m&k pour donner une interprétation générale 
des mécanismes de rupture intervenant en rupture interlaminaire. À l'initiation de fissure, 
l'effet des tibres peut être considéré comme nul, et Gc3, correspond a l'énergie de 
déformation et de rupture (yp) associée a la marrice prineipakment. À noter que cette 
energie n'éwvaut pas tout-a-fait à la ténacite de la matrice pure mais dépend de 
l'arrangement local des fibres et de leur espacement limitant la déformation plastique. Au 
fW et i mesure de la propagation, de plus en plus de fibres s'étirent puis se rompent, 
rendant leur contribution non négligeable, Le terme GIc,,, prend donc en compte la 
contniution de l'ensemble des énergies yp, y~ et y ~ .  La géométrie de l'épmuvette et le 
déplacement en ouverture de fissure influencent égaiement Grc,,,. 
La pertinence de nientionner a la fois les valeurs de Glc,i, et G c , ~ ~ ~  pour une 
caractérisation plus complète du comportement en rupture interlaminaire des composites 
a été soulignée par plusieurs auteurs. Toutefois, en pratique, c'est le terme &,imi, qui doit 
être employé pour représenter les propriétés en ténacité car il n'est pas influencé par 
l'interaction complexe des fibres avec la matrice (Fkr-bndging). 
2.238 Facteurs infitaanta 
Plusieurs facteurs ont un effet sur le montant de fiber-bridgng créé et influencent, par 
conséquent, la courbe R 11 s'agit de : 
- l'épaisseur de l'éprouvette; 
- Ie volume des fibres dans le composite et; 
- l'orientation des fibres. 
Le rôle joué par l'épaisseur de l'échantillon DCB a été étudié par Prel et al. (1989) sur 
des composites époxyifibres de verre. Pour une épaisseur d'échantillon de 20 mm, les 
valeus de Gw: en propagation ne cessent de croître sans atteindre de plateau sur la courbe 
R. Ce n'est pas le cas avec des épaisseurs plus fines (5 mm) pour lesquelles Gr,,, 
plafonne rapidement sur la courbe R. Cette tendance a été confhée par Davies et al. 
(1989) pour des composites PEEKI6bres de carbone. En faisant varier l'épaisseur de 3 a 
5 mm, les auteurs observent une augmentation des valeus de Gic,, de plus de 50%. 
Cependant l'importance de l'épaisseur de l'éprouvette n'est pas unanimement reconnue 
et les résultats des études menées à ce sujet semblent parfois contradictoires. Les résultats 
présentés par Davies (1993) montrent que les valem de G Q , ~ ~ ~ ~  pour des épaisseun 
d'échantillon comprises entre 1.6 et 5.2 mm ne varient pas pour les composites 
époxy/fibm de carbone et peu (d00h) pour le PEEKIfibres de carbone. 
L'effet de L'épaisseur d'échantillon ne s'explique pas clairement. Davies et al (1989) ont 
cherché a savoir si cet effet était imputable à la géométrie de l'éprouvette ou bien a des 
changements causés par le moulage du matériau a différentes épaisseurs. Dans ce but, ils 
comparent les valeurs de Gic,,, d'échantillons moulés à 3 mm d'épaisseur et 
d'échantillons moulés à 5 mm puis usinés de façon à ramener leur épaisseur à 3 mm. Les 
résultats obtenus sont similaires dans les deux cas et inférieurs a ceux d'un échantillon 
testé à 5 mm d'épaisseur. L'épaisseur de l'éprouvette testée semble donc avoir un effet 
significatif sur les valeurs en propagation de la ténacité alors qu'elle n'influence pas les 
valeurs à l'initiation. Selon les auteurs ceci s'explique probablement par l'importance de 
la rigidité de l'éprouvette qui influence le déplacement en ouverture et par la même, le 
développement de fiber-bridging. La contribution du fiber-bridgng et des fissures 
multiples apparaît en effet plus importante dans les échantillons épais. 
Étant donné que le jlber-bndging est associé au comportement des fibres lors de la 
propagation, il est attendu qu'une variation de leur volume ou de leur orientation dans le 
composite influence significativement la courbe R. L'influence du volume de fibres (Vf) 
contenu dans le composite sur le comportement en propagation de celui-ci, a été étudiée 
par Russell (1987). Ses travaux portent su. des composites époxy/fiôres de carbone pour 
lesquels Vf varie de 56 à 69%. L'auteur montre que les valeurs initiales Grcm sont les 
mêmes quel que soit Vf (ce qui confirme que cette valeur est conditionnée par le 
comportement de la matrice et non des abces). Par contre, les valeurs en propagation 
GIc,m augmentent avec Vf. ii paraît logique que plus les fibres sont nombreuses dans la 
région interlaminaire, plus elles induvont dufiber-bridgrng. 
ii est utile de préciser que si le volume des fibres exerce une influence, leur distriiution 
dans le composite est tout aussi importante. Pour un volume égal en fibres, deux 
composites semblables peuvent présenter des valeurs de Gic en propagation différentes. 
C'est ce qui a été observé pour un composite @xy/fibres de carbone ou les fibres sont 
uniformément réparties et pour un autre où la répartition des fibres dans les régions 
interlaminaires varie (Davies et Benzeggagh, 1989). La concentration plus ou moins forte 
des fibres à l'interface de délamination influence le montant defiber-bridging crée et par 
conséquent les valeurs de GIc en propagation. 
Comme il a déjà été mentionné, l'importance dufiber-bridging est manifestement plus 
grande dans les unidirectionnels que dans les multidirectio~els. Dans leurs travaux, 
Johnson et Mangalgiri (1987) jouent sur l'orientation des fibres pour diminuer l'effet de 
fiber-brid@ng dans des composites T6C/Hx205. En introduisant une légère inclinaison de 
l'ordre de quelques degrés (1.5 a 39 entre la séquence de plis audessus de I'insert et 
celle en dessous, l'effet sur la courbe R est fortement dduite. Les auteurs montrent que 
dans le cas d'un composite purement unidirectionnel (04, la valeur de Gic atteinte en 
propagation se situe autour de lûûû h2 dors qu'elle baisse à 650 j/m2 pour les 
composites légèrement orientés de 1.5 à 3'. 
2.2.4. Comportement en fatigue 
Le comportement en rupture interlaminaire d'un composite peut être abordé en fatigue 
par deux approches différentes. La première permet de décrire le comportement en 
propagation de fissure par la courbe représentant la vitesse de propagation de fissure 
da/dN (mmkycle) en fonction du taux de relâchement d'énergie AG (Urn2). La deuxième 
traduit le comportement à l'initiation de fissure à partir de la courbe représentant G,, en 
fonction du nombre de cycks à l'initiation de fissure (ASTM D-6115,1997). 
22.4.1. Courbe de fatigue cla/d.N-AG~ 
La courbe de vitesse de propagation dalm en fonction de AG (= Ci--Gnun) est obtenue 
en sollicitant de manière cyclique L'échantilIon sous charge ou déplacement contrôlé. Elle 
présente en général trois régions distinctes (Figure 2.14). La fissure s'initie lorsqu'une 
valeur-seuil AGJniil est atteinte. La vitesse de propagation est alors très faible. L'équation 
2.14 liant daUN à AGi décrit la propagation de fissure dans la région de Pais. 
où A et B sont des constantes caractéristiques du matériau dépendant aussi du rapport R 
( P d -  ou W d - )  et de la m e n c e .  
Dans le cas des composites, le facteur B est relativement élevé pouvant varier de 3 à 10, 
alors que pour les métaux il est de l'ordre de 2 i 4. Ceci constitue un inconvénient pour la 
précision des résultats étant donne qu'une petite variation de charge, et par conséquent de 
AGr, entraîne une forte variation de daldN. L'erreur de prédiction sur la vitesse de 
propagation peut donc être importante. Arrivé à de hautes vitesses de propagation, on 
atteint le domaine de la rupture et & en fatigue approche la valeur de GE en statique. 
Pour les composites, la valeur du seuil AGml en fatigue est relativement pmhe de la 
valeur Gc en statique, soit de 5 à 7 fois plus basse, à la différence des métaux où elle est 
100 fois plus basse. 
Figure 2.14. Coutbe daim-AG 
Certains auteurs jugent pertinent de représenter la courbe en nomalisant AGl par Gc 
critique en statique (AG/Gc). Mail (1989) utilise cette présentation des courbes pour 
comparer en fatigue la résistance à la rupture interlaminaire de trois composites (un 
fragiie, un tenace et un très tenace) relativement à leur résistance en statique. II montre 
que les composites les plus tenaces en statique dont le GE est le plus élevé, s'avèrent être 
les moins résistants en fatigue. La Figure 2.15 présente les résultats obtenus par l'auteur. 
A noter que cet effet varie en fonction du mode de rupture testé. En mode II, par 
exemple, la baisse de AG& avec I'augmentation de Gc est moins marqué qu'en mode I 
(Mail et al., 1989). 
L'étude de la propagation de fissure en fatigue est fortement influencée par l'effet de 
fiber-bridging qui est difficilement mesurable et comparable. Hwang et Han (1989) 
apportent une modification à la loi de Paris pour prendre en compte l'effet du Jiber- 
brigding dans l'essai en fatigue d'une éprouvette WTDCB (width tapered DCB). Eue 
s'exprime (Éq. 2.15) en normalisant AGI par le taux d'énergie, Gr, associé au fiber- 
bridging et déterminé en modélisant l'évolution de la force influencée par le fiber- 
bridging en fonction de la fissure. 
Cette étude n'a pas dome de suite, sans doute parce que la contiguration WTDCB est 
rarement utilisée et que la modélisation appliquée à l'éprouvette DCB est certainement 
plus complexe. Pour ces raisons, la courbe donnant G en fonction du nombre de cycle 
atteint pour initier la f i s s u  paraît plus approprié pour les calculs de prédiction. 
Figure 2.15. Effet de la ténacité sur la propagation de fissure en fatigue (Md, 1989) 
a: composite fragile, b: composite tenace et c: composite trés tenace 
2.2.63. Courbe de îatigrie G-NM 
La récente nome ASTM D-6115 (1997) pt.ésente une méthode pour évaluer en fatigue la 
résistance à l'initiation de fissure de composites unidirectionnels en mode 1, utilisant la 
géométrie DCB. II s'agit de déterminer la valeur cortespondant a la plus haute 
valeur de ténacité Gb admise par le matériau pour un nombre de cycles h i t e  donaé, 
avant qu'il n'y ait initiation de fissure. Ceci se fait a partir de la courbe représentant la 
ténacité maximale Grinsx en fonction du nombre de cycles, NaI, atteint pour initier la 
fissure (Figure 2.16). 
En pratique, l'échantillon est testé a différents niveaux de Gb, et te nombre maximum 
de cycles atteint avant d'observer un début d'initiation de fissure est noté pour chaque 
cas. Une iimite en nombre de cycles est choisie, audessus de laquelle la durée de vie du 
matériau peut être considérée comme infinie. La valeur de cette limite est arbitraimnent 
M selon les besoins de l'application, mais elle est généralement choisie a l d  cycles. 
L a  valeur de Ghii correspond donc à la plus haute ténacité pour laquelle aucune fissute 
n'est observée jusqu'à l$ cycles. 
Nnit,m 
(Nombre de cycles à l'initiation & fissure) 
Martin (1991) a comparé le terme br déterminé par la CO& &-Ninit à celui obtenu 
par la courbe da/dN-AGl. L'auteur montre qu'il y a une différence notable entre les deux 
méthodes pour des composites époxy/fibres de verre. Comme le présente la Figure 2.17, 
Glmil noté au début d'initiation de fissure est plus fmiile que celui déterminé par la 
méthode de propagation. L'auteur explique cette différence par l'effet de jiber-bridging. 
En normalisant AGr par Gic, l'écart entre les deux méthodes est réduit. Cependant, cette 
normalisation ne prend pas en compte la diffknce de montant de fiber-bn'd@ng en 
statique et en fatigue. 
La méthode de 1'ASTM D-6115 pennet de douuer une grandeur utile en design pour la 
prédiction de vie en fatigue, mais eue ne permet pas de décrire le comportement en 
fatigue du composite. 
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Figure 2-17, Comparaison du en fatigue par les deux approches (Martin, 1991) 
2.3. Iduences sur la tenacitd des composites 
23.1. Nature de la matrice 
La nature de la matrice joue un Mole important dans les performances du composite. Les 
matrices thermodurcissables utilisées dans l'indwtrie présentent une résistance en rupture 
interlaminaife limitée car elles ont un comportement fiagile. Un composite a matrice 
thermodurcissable époxyJfibres de c a b n e  = 110 ~ / r n ~  et Gic,, = 200 ~ / r n ~ ,  
Davies et al., 1992) est 10 fois moins tenace qu'un composite à matrice thermoplastique 
PEEWfibres de cmbone (Gicït = 1400 Yin2 et Oc, = 17ûû h2, Davies et al., 1992). 
L'amélioration de la ténacité des matrices thermodurcissables a donc été envisagée par 
plusieurs solutions. 
Bravenec et al. (1989) ont développé le concept de résine thermodurcissable faiblement 
réticulée (Iightly cross-linked thennoset). En modifiant la structure moléculaire par 
l'ajout de segments rigides et flexibles, ils obtiennent des résines époxy plus résistantes 
en température et plus tenaces. Les valeurs de Cilc mesurées en mode 1 pour des 
composites avec ce type de matrice sont de I'ordn de 1500 ~lrn~. 
Renforcer la matrice thermodum'ssable par l'ajout d'additifs constitue une deuxième voie 
pour améliorer la ténacité de la matrice. Dans le cas de l'époxy, des particules de 
caoutchouc de quelques microns sont souvent ajoutées à la résine pour augmenter sa 
ténacité (on parle de rubber-rnod@ed epoxy) (Azimi et ai., 1994, Kim et al., 1996). Des 
particules rigides peuvent egaîement être utîlisées. Ce sont généraiement des particules 
d'alumine, de silice, de carbone de siIicium, de verre ou de poudre thermoplastique. En 
introduisant des  micro^ teIles que des fibres minéraies ou du kevlar, Wang et Zhao 
(1995) montrent que les valeurs de & peuvent êûe augmentées de 75 a 108% dans des 
composites tissés. 
La modification de la matrice en vue d'améliorer ses propriétés en ténacité peut se faire 
plus spécifiquement à l'interface interlaminaire. Kageyama et al. (1985) ont cherché a 
renforcer l'interface interlaminaire d'un composite à matrice thermodurcissable époxy en 
introduisant de fines particules de polyamide amorphe entre les plis. La formation d'une 
couche interlaminaire polyamidelépoxy de 30 pu d'épaisseur, permet d'augmenter la 
résistance du composite à l'initiation de fissure. Ceci peut se voir sur la courbe R obtenue 
qui présente, contrairement à l'habitude, une diminution de Glc en fonction de la fissure 
a. Cette diminution est due à la mpture progressive de la couche de transition pIus 
importante que l'effet du fiber-brid@ng. Arrivé a une certaine longueur de fissure, les 
valeurs de GK se stabilisent car la couche interlaminaire créée n'apporte plus de 
contribution. Cette valeur & GK atteinte reste cependant plus élevée que le Gw: d'un 
composite conventionnel époxylfibres de carbone et apparaît comme une limite 
conservairice utile en conception. 
Le renforcement de la zone interlaminaire peut être réalisé à plus grande échelle par 
l'insertion d'une couche entière de résine tenace entre chaque pli adjacent du composite. 
Cette technique d'intercalage (interleaving) est représentée par la Figure 2.18. Chen et 
Jang (1991) utilisent des couches intercalées d'époxy modifiée avec de l'élastomère 
(CTBN, carboxyl-terminateif ûutadiene acrylonitrile) entre les plis d'un composite 
époxylfibres de carbone. Leurs résultats montrent qu'avec un pourcentage variable de 
CTBN (O à 3P), les valeurs de GK: augmentent de 25 à 50% par rapport au composite 
non intercalé, L'augmentation est plus forte en mode II oii les valeurs de Grc sont 
améliorées d'un facteur 2 à 3. En général, l'amélioration de la ténacité dans les 
composites intercalés est plus importante en mode II qu'en mode 1 (Jang, 1994). 
Pour les matrices themoplastiques semi-cristallines, la ténacité peut être améliorée en 
variant le degré de cristallinitê et la morphologie de cristallisation par les conditions de 
moulage ou de cristaihsation, comme mus le vemm par la suite. La masse molaire a 






Figure 2.18. Tecbnique d'intercalage (interleaving) 
2.8.2. Configuration dee fibres 
La configuration des fibres contribue également aux propriétés en ténacité du composite. 
L'emploi de renforts tissés, d'usage courant dans les applications industrielles, cosere au 
composite une meilleure ténacité comparé aux laminés multidirectionnels. Une structure 
tissée des fibres fait, en effet, davanîage obstacle à la propagation de fissure par la 
présence régulière de fibres transverses dans les trois directions. Les courbes R des tissés 
sont généralement caractérisées par un effet stick-si@ en propagation (Alif et al., 1997), 
semblable à l'effet de propagation stable-instable dans les composites unidirectionnels 
PEEWfibres de carbone. Cependant, dans les tissés, la propagation de fissure demeure 
stable, mais elle est retardée par la propagation autour des brins tramverses du tissage 
(Ebeling et al., 1997). 
Les tissés bidimensionnels sont les plus cowmts et la nature du tissage (régulier, satin, 
etc.) influence leur performance (Briscoe et al., 1993, Funk et Deaton, 1989). Une 
gamme plus récente de tissés ûidùnensio~els se développe et présente encore de 
meilleures propriétés (Byun et al., 199 1, Tan et al., 2000). 
Une façon simple d'augmenter la ténacité d'un multidirectionnel est d'introduire des 
fibres dans la direction perpendiculaire au renfort initial, de sorte à produire un renfort 
tridimensionnel. C'est la technique dite du stitching (Figure 2. lg), par laquelle la ténacité 
peut être nettement améliorée. Dransfield et al. (1998) montrent que l'ajout du stitching 
contribue a obtenir des valeurs & GK: 15 fois plus élevées. Cette augmentation dépend du 
type de renfort utilisé, de son diameire et de sa densité. 
Figure 2.19. Technique du stitching 
23.3. Conditions de mise en forme 
L'effet des conditions de mise en forme a une influence sur les polymères 
thennoplastiques et, en particulier, les thennoplastiques semi-cristallins comme le PEEK 
(Pobetheretherketone), le PPS (@dy@henylene surfide)) ou le PP (polypropylène), Un 
changement de la température de moulage ou de la vitesse de refroidissement au cours du 
cycle de fabrication du composite amène une modit?cation de la micmstnicnire de la 
matrice, intluençant les performances mécaniques, 
23.3.1. Morphologie des thermoplastiques semi-cristallins 
Les polymères semi-cristallins sont constitués d'une partie amorphe de matière 
inorganisée et d'une partie cristalline ou les molécules sont arrangées selon un certain 
ordre. À l'échelle du micron, une dm morphologies cristallines les plus courantes cst la 
sphéruiite formée lors de la cristallisation du polymère fondu. 
La sphémiite, de forme sphérique, présente une structure en étoile. Elle est elle-même 
subdivisée en entités cristallines lamellaires microscopiques espacées par des régions 
amorphes. La cohésion structurale est due a la présence de molécules liantes (rie 
molecules) traversant la phase amorphe pour relier les lamelles cristallines formées de 
molécules repliées ('am, 1997). La formation des sphénilites a lieu lors de la 
cristallisation du polymère fondu. Le processus se fait en deux temps : germination (ou 
nucléation) puis croissance. Les sphénilites se développent à partir de cristallites 
apparaissant autour d'un point de nucléation central et croissent unifonnément dans 
toutes les directions. La croissance d'une sphéruiite a lieu jusqu'à ce qu'elle soit 
empêchée par la croissance d'une sph6ruiite voisine. 
! .-. 
Figure 2.20. Structure d'une sphénilite 
La présence de fibres dam la matrice a un effet sur le processus de cristallisation et sur le 
développement d'orientation molécuIake dans la matrice. La formation d'une phase 
transcristalline dans la matrice le long des fibres a souvent été observée notamment dans 
le polypropylène. La transcristallinité dépend entre autres de la nature des fibres (Cai et 
al., 1999, de l'ensimage fibres-matrice (Wagner et al., 1993) et des contraintes 
interfaciales créées lors du moulage par le déplacement des fibres ou suite à un 
refroidissement rapide (Folkes, 1995) ainsi que des conditions (température, temps) dans 
lesquelles ces contraintes se forment (Varga et Karger-Kocsis, 1993). 
23b3b2b Taux de mhr,idIÉssement 
Plusieurs auteurs (Davies et Caatwell, 1994, Ye et Friedrich, 1993) ont montré qu'un 
taux de refroidissement plus faible entraine la formation de sphérulites de taille plus 
grande (Figure 2.21) pouvant augmenter le degré de cristallinité de la matrice. Un 
traitement thermique de recuit appliqué après moulage (annealing) agit dans le même 
sens qu'un refroidissement Ient (Ye et al., L995). 
Curtis et al. (1987) montrent que la résistance à la rupture interlaminaire en mode 1 et II 
pour des composites PEEWfibres de carbone, chute pour une vitesse de refioidissement 
inférieure a 3"CImb associée à un degré de cristallinité plus élevé de la matrice. Une 
diminution importante de la ténacité en mode 1 en abaissant le taux de refroidissement de 
20°C/min à 1°C/min est également observée pair Vautey (1990), qui ne constate 
cependant pas de changement sur la ténacité. en mode II. Le changement de propriétés 
observe est généralement dû au comportement plus fragile du polymère lorsque la 
cristailinité est plus importante. Ceci est particulièrement visible sur les courbes 
contraintes-déformations en traction. 
L'influence du degré de cristahité de la matrice sur les propriétés mécaniques a été 
largement étudiée pour décrire i'effet du refroidissement. Des modèles de prédiction des 
propriétés mécaniques basées sur la cristallinité ont été proposés par Talbott et al. (1987), 
et Lee et al. (1987). Ot, la cristallinité est un paramètre global insuffisant p u r  décrire 
l'etat de la mairice et expliquer les dinérences de propriétés obtenues. Une cristaIlinité 
semblable peut ètre observée pour des microstructures très différentes de la matrice. 
Aussi, la morphologie de cristallisation (taille des sphéruiites, épaisseur des lamelles, 
cohésion de leurs liaisons, etc.) doit être également prise en compte car elle influence 
grandement le mode de rupture, et par conséquent les propriétés du matériau. 
Les études menées sur les composites PPItibres de verre ont fait ressortir l'importance de 
la microstnicture de la matrice induite par le refroidissement et le recuit sur le 
comportement et les propriétés en rupture interlaminaire du composite. Ye et al. (1995) 
montrent qu'une faible ténacité Grc est obtenue suite à un refroidissement lent ou un 
traitement de recristallisation après moulage. Les auteurs observent une bonne corrélation 
entre la taille des spherulites et les valeurs de Gc, a savoir, plus leur taille est grande, 
plus GK est faible. La nature de la liaison entre les sphédites joue également un rôle 
important. Ii a été observé que la microstructure sphérulitique obtenue à faible vitesse de 
refroidissement paraît moins cohésive en présentant des régions intersphéditiques 
espacées et moins liantes (Ye et Friedrich, 1993). Aussi, la fissure a tendance à se 
propager dans les régions entre les sphedites, contrairement au cas d'un refroidissement 
plus rapide où la propagation a lieu au travers des sphédites (Davies et Cantwell, 1994). 
Refioidisement lent, intermédiaire et rapide. 
Figure 2.21. Morphologie de la matrice semi-cristalline en fonction du taux de 
rebidissement 
Comme nous l'avons dit, l'influence du refroidissement a souvent été étudiée dans la 
littérature par les changements microstructuraux de la matrice. Cependant, le 
refroidissement induit certains autres effets à considérer. Dans le cas du PEEK, Davies et 
al. (1991) et Cantwell et al. (1990) mettent l'accent sur le rôle important que peuvent 
jouer les contraintes internes résiduelles induites lors du refroidissement. Les hautes 
températures de moulage des composites PEEWfibres de carbone et les vitesses rapides 
de refroidissement recommandées par les fabricants sont propices a la formation de 
contraintes thermiques importantes, pouvant diminuer leur performance. Ces contraintes 
sont généralement présentes après des ~hidissements rapides dans des composites 
multidirectionnels en raison, entre autres, de la différence d'expansion thermique entre 
les plis d'orientation différente. Toutefois, il est également possible de les trouver dans 
des laminés unidirectiomeis, mais pour des vitesses de rehidissement encore plus 
élevées. Des résultats obtenus en traction sur des composites PEEWfibres de carbone 
IM6 (+/-45") refroidis à un même taux rapide (SO°C/min) mais dans un état recuit et non- 
recuit, montrent un comportement trés Herent entre les deux conditions (Davies et al., 
1991). Selon les auteurs, une telle diffétence ne peut être attri'buée seulement à w 
changement de structure de la matrice, mais elle est due en grande partie a la relaxation 
des contraintes résiduelles suite au recuit. 
Plusieurs auteurs (Gillespie et Chapman, 1993; Youssef et Denault, 1998) montrent 
également l'importance de l'effet des contraintes résiduelles induites par le 
rehidissement sur des composites PPIfibres de verre. Gillespie et Chapman (1993) 
montrent une chute sigaificative des valeurs de 6 entre des laminés unidirectio~eis 
(GIC = 2.0 kJ/m2) et multidimctionnels (Gtc = 1.3 Wlmf) refroidis irès rapidement à des 
taux semblables et présentant une cristalhité équivdente. Cette différence s'explique par 
la présence de coniraintes résiduelles plus importantes dans les mdtidirectiomiels. 
Youssef et Denault (1998) ont étudié l'influence des contraintes résiduelles générées au 
cours du cycle de moulage en mesurant le gauchissement des pièces observées aprés 
moulage. Leurs résultats montrent que le gauchissement diminue lorsque le taux de 
rehidissement est plus faible, et que la qualité de L'interface fibres-matrice a une 
influence très importante sur la formation des contraintes résiduelles. Pour les basses 
vitesses de refroidissement, deux effets antagonistes sont donc à prendre en compte : la 
diminution des contraintes résiduelles qui augmente la ténacité du matériau, et 
l'augmentation de la crisiallinité qui la diminue. 
2.3.35. Température de mouhge 
Un autre paramètre important des conditions de mise en oeuvre est la température de 
moulage dont l'influence sur les propriétés du composite a fait cependant l'objet d'un 
moios grand nombre d'études. Son effet est notable seulement dans le cas où la 
température est suffisamment proche du point de h i o n  themodynamique de la matrice, 
ce qui en pratique constitue des conditions critiques de moulage. Jar et al. (1991) pour le 
PEEKfibres de carbone et Youssef et Deaault (1998) pour le PPIfibres de verre mettent 
en évidence le changement de micmstructure de la matrice obtenue à des températures 
proches de la fiision de la matrice. Dans ce cas, les entités cristalliaes non fondues 
restantes agissent comme des sites de recristallisation, augmentant la demité de 
nucléation au cours du cehidissement et donnant lieu a une structure cristalline très fb. 
Les essais de Jar et al. (1991) montrent une diminution de Gic,hil pour des températures 
au-dessus mais proches de la fùsion. Selon ces auteurs, un changement de la morphologie 
de la matrice influence certainement la contrainte interfaciale ou d'autres tàcteurs 
responsables de la baisse des propriétés. 
23.4. Conditions d 9 d  
Si les propriétés des composites sont influencées par les conditions d'essai, c'est que La 
mairice polymère est un matériau viscoélastique sensible à la tempéraîure et a la vitesse 
de charge. Afin de mieux comprendre l'influence de ces paramètres, il paraît utile de 
présenter les comportements différents des polymères thermodurcissables et 
thermoplastiques en fonction de la température. 
2.3.4.1. Comportement de la matrice en fonction de la température 
L'état et le comportement d'un polymère thermodu~cissable et d'un polymére 
thermoplastique en fonction de la température sont représentés schématiquement par la 
Figure 2.22. Les polymères thermoplastiques présentent quelques températures 
caractéristiques, dont deux sont d'intérêt pour notre étude. la température de fusion (Tf) 
au-dessus de laquelle la partipartie cr stalline du polymère est complètement fondue et la 
température de transition vitreuse (Ts) en dessous de laquelle la partie amorphe du 
polymère passe d'un état caoutchoutique à un état vitreux plus fragile. Un 
thermoplastique non cristailin (1Wh amorphe) n'a pas réellement de température de 
fusion car il ne présente pas de partie cristalline. La fusion des thermoplastiques a lieu 
généralement a des tempérahites suffisamment hautes par rapport à leurs températures 
d'utilisation comte .  En revanche, la tmsition vitreuse est très variable selon le type de 
polymére. Pour le PEEK, elle se situe autour de 144OC et pour le PP autour de 0-10°C 
(Engineered MareriaLc Handbwk, 1987). A température ambiante, par exemple, les deux 
polymères vont donc présenter un comportement très dinerent. En effet, à 23OC la partie 
amorphe est dans un état vitreux dans le cas du PEEK (23OC < Ts) et caoutchoutique dans 
le cas du PP (Tg < 23°C). L'effet de la température d'essai sur le polymère est donc relatif 
à sa température de transition vitreuse. 
Les thermodurcissables sont des polymères réticulés. Caractérisés par un état amorphe et 
infusible, ils restent rigides jusqu'a leur température de dégradation. 
Figure 2.22. Comportement des polymères en fonction de la temperature 
r T f 
2.3.4.2. Température d'ersai 
L'influence de la température d'essai sur la ténacité des composites a fait l'objet & 
plusieurs études essentiellement pour les systèmes époxy/fibres de carbone (Davies et al., 
1987, Russell et Street, 1985) et PEEWfibres de carbone (Frassine et al., 1996, Hine et 
al., 1989). Dans tous les cas, il est montré qu'une augmentation de températute enûaîne 
une augmentation des valeurs de GE associée à une propagation de fissure plus stable. 
ET AT 
Les composites PEEWfibres de c h n e  te& par l'essai DCB montrent généralement un 
comportement à la fois stable et instable a température ambiante. Une propagation stable 
se fait de manière lente et contrôlée conttairement a une propagation instable, rapide et 
incontrôlée. Hine et al. (1989) ont é W é  le comportement de ces composites dans une 
gamme de température variant de dO"C à +10û"C. Entre -20°C et +2û"C, ils constatent 
que les éprouvettes se brisent, soit de façon entièrement stable, soit de façon entièrement 
instable, soit les deux. A -6û"C, les valeurs de & sont plus failes et les ruptures ont 
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de sauts. Par contre, a +6@C et +lOû"C, les valeurs de Gw: sont plus élevées et les 
ruptures sont entièrement stables. Par l'analyse des s d c e s  de rupture, Hitce et al. (1989) 
montmt la corrélation entre le comportement en déformation de la mairice et la stabilité 
de la propagation. Audessus de +20''C, lorsgus qu'use propagation stable a lieu, la 
matrice montre une forte ductilité et un étirement continu. Entre -20°C et +20°C, là ou 
une propagation mixte est observée, la matrice se déforme mais son étirement n'est pas 
continu. Enfin, à 4O0C oh la propagation est instable, aucun signe de ductilité n'est 
visible montrant que la matrice ne s'étire pas. Des conclusions semblables ont été tirées 
par Davies et De Charentenay (1987) pour des températures dlant de -3m a +120°C. 
Ces auteurs soulignent la pertinence de rapporter Ci#= en fonction de (T-Tà), étant donné 
que l'augmentaiion de Glc selon la température ou la stabiliié de la propagation, est plus 
irnporiante lorsque la température approche mi Tg (a 140°C pour le PEEK). A noter que 
la ductilite plus ou moins prononcée de la matrice selon la température influence 
probablement le Jiber-bridging créé et sa conîriiution sur les valeurs de GIC aux 
ciiffirentes températures. 
Figure 223. Variation de Gtc selon la température pour le PEWfibres de c h n e  (Hine 
et al. 1989) 
Le comportement des polymères est sensible à la température, mais également à la vitesse 
& charge. L'effet d'une basse température ou d'une vitesse élevée influence les 
propriétés dans le même sens. Ahsi, les valeus de GIC diminuent lorsque la vitesse 
appliquée augmente (Mali et al., 1987, Smiley et Pipes, 1987). 
Friedrich et al. (1989) ont étudié l'évolution de qc en fonction de la vitesse en fond de 
fissure (dépendante de la vitesse de charge utilisée) pour les systèmes époxy et PEEK 
renforcés de fibres de carbone continues, Ils montrent ainsi la relation enue la valeur de 
la ténacité et le comportement local en fond de fissure, Le comportement des composites 
est semblable à celui de la matrice pure, mis à part qu'arrivé a une certaine basse vitesse, 
Gu: n'augmente plus et plafonne. Ceci s'explique par le fait que, dans un composite a 
fibres continues, la zone de déformation plastique de la matrice peut se trouver limitée 
par ia présence des fibres. Ceci est en particulier le cas à basse vitesse de chargement ou 
la motrice présente un comportement ductile et donc, une zone plastique plus étendue. A 
partir #une certaine vitesse critique (sCtit), la une plastique est Junisamment étendue 
pour être enûwée par les fibres, et donc Limitée dans son extension quelle que soit la 
Vicsse (Figurr 2.24). D'où le plafomemait de GK atteint lorsque la vitesse 6 est 
inférieure à 8,, . Ce n'est pas le cas aux vituses plus eievèes (cas où S >b ) ou la 
zone de déformation de la matnce est beaucoup plus restreinte dU à un comportement 
plus fragiie de la matrice (Figure 2.24). Les fibres ne constituent, dans ce cas, pas 
d'obstacles puisque la zone plastique ne s'étend pas jusqu'à eiles. Les valeurs de GIC 
diminuent alors de manière continue dans une certaine Limite. 
Zone 
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Figure 2.24. Taille de la zone plastique selon la vitesse de propagation en fond de 
fissure : élevée ( 6  < 8 c ~ t  ) et base ( 8  > &,) (Friedrich a ai., 1989) 
3.1. Matériaux et mise en forme 
Les composites polypropylène (PP)ifibtes de verre (FV) sont fabriqués à partir de nibans 
préimprégnés produits par Baycomp Canada. Les fibres de verre unidirectiomeiies et 
continues ont un pourcentage nominal en poids dans le composite de 60%. La mairice 
polypropylène est modifiée avec de l'anhydride maléique greffé permettant une b 0 ~ e  
adhésion aux fibres (Van den Oever et Peijs, 1998). De plus, elle contient une phase 
caoutchoutique d'EPR (ethylene - propylene mbber) en faible proportion. Des rubans de 
préimprégnés d'environ 0.5 mm d'épaisseur sont disposés en plis superposés puis moulés 
par compression dans une presse Wabash. L'épaisseur W e  des plaques moulées est 
d'environ 4 mm. Les conditions optimales de consolidation ont été déterminées pour une 
température de moulage de 2ûû°C, une pression de 0.7 MPa et un temps de maintien de 5 
minutes Oenault et Guillemenet, 1996). Des plaques de composites sont moulées dans 
ces conditions, puis refioidies sous presse a deux taux différents : 1O0CImin pour un 
rehidissement normal (RN) et 1°C/rnin pour un refroidissement lent (RL). Ces deux 
conditions sont nommées respectivement 200R.N et 2ûûRL. D'autres plaques sont 
moulées à une température plus basse de 163°C et pendant un temps plus long de 25 
minutes afin de compenser la viscosité d i t e  de la matrice à cette température. Elles 
sont ensuite refroidies à un taux de 10°C/min (RN). Cette troisième condition est notée 
163RN. 
Les cycles de moulage des trois conditions étudiées, résumés dans la Figure 3.1, sont 
représentatifs des procédés utilisés en industrie. Les conditions de moulage du 200RN 
pourraient correspondre à celies du thermoformagelestampage. Celles du 2ûûRL 
s'apparentent plutôt aux conditions de l'autoclave où le rehidissement est généralement 
pIus long. E h ,  la basse température de moulage du 163RN représente une condition- 
b i t e  réaliste eu moulage sous vide. 
Tempkature de moulage 
4 
Figure 3.1 Cycles de moulage des trois conditions étudiées 
3.2. Caractérisation microstructurale 
3.2.1. Analyse DSC 
L'analyseur enthaipique différentiel DSC (Direrentiaf Scanning Calorimeny) est utilisé 
pour déterminer le degré de cristallinité de la matrice PP dans les trois conditions de 
moulage. A l'aide d'un analyseur DSC-7 de PeckinElmer, des échantillons de composites 
d'environ 12 mg sont chauffés jusqu'à 200°C à une vitesse de 20°C/min puis refroidis. 
Les thennogrammes de chauffe obtenus permettent de déterminer l'enthalpie de fiision 
du polymère (en Jlg) à partir de l'aire sous le pic de fiision ainsi que la température du 
pic. Étant do& que les échantilions testés comprennent des &es de verre, l'enthalpie 
de fusion mesurée doit être rapportée au poids réel de la matrice polymère. Dans ce but, 
les échantillons analysés sont ensuite pyrolysés pendant 4 heures dans un four chauffé a 
5WC. A cette température, la matrice se dégrade totalement et son poids est déduit de la 
pesée après pyrolyse. 
Le degré de cristallinité x (en %) se ca ide  de la façon suivante : 
ou AHc (Jlg) est l'enthalpie de tusion de l'échantillon composite, Mof celle du polymère 
PP a l'état lW! cristallin prise égale a 207.1 J/g (Bu et al., 1988), p, et pf (g) sont 
respectivement les poids de I'écbantilloa composite et des fibres de verre. 
3.2.2. Taux de vide 
La mesure du taux de vide, ou porosité, dans les plaques moulées est un bon indicateur de 
la qualité de la consolidation. Le pourcentage de vide en volume est détexminé selon la 
norme ASTM D-2734 (1 99 1). 
où V est le taux de vide (% en volume), pc (g/cm3) la masse volumique du composite, h. 
celle de la matrice (pour le PP, = 0.91 @cm3), et pf celle des obres (pour le vem, pf = 
2.63 g/cm3). w,,, et wf (%) sont les pourcentages en poids de la matrice et des fibres. 
La masse volumique pc du composite est &terminée selon le principe d'Archimède. Les 
6chantillons sont immergés dans I'eau et leur poids est mesuré avec précision dans et hors 
de I'eau sur une balance électronique Mettler. La masse volumique se calcule ainsi : 
Peau pc =-- 
A Po 
ou (g) est le poids du composite dans l'eau, A 
(33) 
(g) correspond à - p-) et po 
(g/cm3) est la masse volumique de i'eau à la température de la mesure. 
Les pourcentages en poids de la matrice et des fibres, w, et w~ sont obtenus après 
pyrolyse des échantdions a SW'C pendant 4 heures. 
8 Observation micnwcopique 
3.3.1. Polissage 
Les échantillons enrobés dans l'époxy sont polis sur une polisseuse automatique Abrapol 
de Struers selon la procédure décrite en ANNEXE 1. Un polissage grossier est tout 
d'abord effectué par une série de papiers abrasifs de carbure de silicium (Sic). Puis des 
plateaux durs DP Pan utilisant des solutions abrasives au diamant permettent d'obtenir un 
polissage plus fin. Entre chaque étape de polissage, les échantillons sont passés aux 
ultrasons afin de décrocher les particules restantes. L'étape finale au tapis chemonet 
utilisant comme lubrifiant une suspension coUoidale de silice (Mastermet), est facultative. 
EUe sert à améliorer le fini de surface de l'échantillon poli. 
83.2. Attaque chimique 
Le but de l'attaque chimique est de révéler la structure aistaliine de la matrice polymere. 
La diffetence de réactivité et de solubilité entre les parties amorphes et cristallines vis à 
vis de la solution d'attaque va permettre de mettre en évidence la structure cristalline du 
PP. 
L'attaque du PP se fait par une solution acide de permanganate de potassium -01) 
sur un échantillon préalablement poli, selon la procédure décrite par Oley et Basset 
(1982). La solution d'attaque utilisée consiste en un mélange d'une part en volume 
d'acide orthophosphorique 85% (H#04) pour deux parts d'acide suhique (H2SO4) 
auquel est ajouté 0.4% en poids de permanganate de potassium. L'attaque chimique dure 
30 minutes et est suivie par une série de rinçages successifs dans différentes solutions. Un 
premier rinçage de 2 minutes dans une solution d'acide sulfiuique de concentration 22% 
en volume permet de réduire la cinétique de I'attaque. Jl est suivi par un rinçage de même 
durée dans du peroxyde d'hydrogène (HZ&) 30% afin d'arrêter la réaction, Edh, un 
lavage de 5 minutes dans de l'eau déminéralisée est important pour neutraliser la d a c e  
attaquée et la nettoyer des sotutions précédentes. Pour terminer, il faut rincer les 
écbantillom d'un jet d'acétone pour assécher plus vite leurs s ~ c e s .  
33.3. Analyse d'image 
La mesure de la taille des sphénilites est faie par aaoilyse d'image a partir des 
mimgapbies optiques d'échantilloiu polis et attaqués. A l'ai& du logiciel Scion Image, 
L'aire de chaque particule est déterminée. Supposant les sphhiites de fonne sphérique, le 
diamétre équivalent moyen en nombre, d ~ ,  est alors déduit. 
avec 
où di est le diamètre de la i- sphéniiite, Ai Paire mesurée, a ni le nombre de sphkulites 
d'aire Ai. 
L'indice de polydispersité est utik pour déterminer h dispersion en taille des sphéruiites 
dans la matrice. 11 est défini par le rapport du diamètre en volume (dv) sur celui en 
nombre (d~ ) .  
Pour un système monodisperse, l'indice de polydispersité est égal a 1, 
Les essais mécaniques sont réalisés sur une machine électromécanique Instron 1125. Une 
cbambre environnementaie refroidie a I'azote liquide est utilisée p u r  les essais à basse 
température. 
3.4.1. Traction 
Les essais en traction sont menés selon les directives de la norme ASTM D-3039 (1993). 
Des coupons rectangulaires & largeur 20 mm et de longueur 180 mm, maintenus par des 
mâchoires mécaniques sont testés en traction a une vitesse de 2 mmlmin. La déformation 
au cous de l'essai est mesurée par un extensomètre insüon de jauge 25 mm. Le module 
de traction E @Pa) est déterminé par régression lin& sur ia partie linéaire de la courbe 
contraintedéformation. 
3.4.2. Flexion 
L'essai est réalisé en flexion trois points sur des éprouvettes de dimensions 10 mm x 120 
mm a une vitesse de charge de 1.3 mmhin. Une distance de 60 mm entre les appuis 
inférieus est choisie selon les spécifications de I'ASTM D-790 (1997). Le module de 
flexion EF (MPa), la contrainte SF- (MPa) et la déformation EF- (%) maximales sont 
calculés selon la nonne, de la maniére suivante : 
où L (mm) est la distance entre les appuis inférieurs, m (N/mm) la pente de la coube 
force-détlection dans la W - e  linéaire, P, (N) la force maximale atteinte, D, (mm) la 
flèche maximale, b (mm) la largeur et h (mm) l'épaisseur. 
3.4.3. Flexion poutre courte 
L'essai de flexion trois points sur poutre courte nomalisé par l'ASTh4 D-2344 (1995) est 
utilisé pour memrer le cisdiernent interlaminaire. La géométrie des éprouvettes choisie 
permet de minimiser la contrainte normale maximale au profit de la contrainte maximale 
en cisaillement, afin de provoquer une nipture de l'éprouvette par cisaiIlement dans le 
plan horizontal entre les plis du laminé. Des éprouvettes de dimensions 6.35 mm x 28 
mm sont testées à 1.3 mm/min en utilisant une distance entre appuis de 20 mm. La 
contrainte maximale en cisaillement interlaminaire Sc (MPa) est donnée par : 
où PB (N) est la force de rupture, b et h (mm) respectivement la largueur et i'épaisseur. 
Sb. Essai de rupture interhaminah en @-statique 
3.5.1. Préparation des dprouvettear DCB 
Avant le moulage des laminés PP/FV, un iïim 6 PET (Pobethylene tereplitulate) d'une 
épaisseur d'environ 50 )un est inséré au milieu de l'empilement. U a été vérifié par 
microscopie que L'épaisseur d'insert choisie ne créait pas de poche de résine en avant du 
1 
fond d'entaille. Les échantülons DCB sont usinés avec une scie a diamant aux 
dimensions suivantes : 150 mm en longueur et 20 mm en largeur p u r  une épaisseur 
d'environ 4 mm. L'essai DCB est conduit selon la procédure de la norme ASTM D-5528 
(1994). Afin de pouvoir suivre correctement la propagation de fissure lors de l'essai, les 
cdtés latéraux des éprouvettes DCB sont polis et gradués tous les 1 mm à partir de la fm 
de I'insert. 
Les supports de force choisis sont des blocs carités en aluminium de 2.54 cm par 2.54 cm. 
La fixation des blocs a L'éprouvette est réalis& par collage en utilisant un adhésif 
novateur développé à l'institut des matériaux industriels, conçu pour d'adhkrer au PP. Le 
procédé de collage se fait a chaud à l'aide d'une presse Carver selon Les étapes suivantes : 
t . Préchauffage des plateaux de la presse Carver a t 80°C. La température doit 
être suffisante pour chauffer l'adhésif, mais à la fois pas trop élevée pour ne 
pas surchauffer le composite PPIFV au risque de modifier sa structure 
cristalline. 
2, Chauffage de l'adhésif posé sur les 2 blocs d'aluminium pendant environ 15 
minutes. 
3. Collage sur l'éprouvette DCB. L'éprouvette & composite est placée du côté 
de son extrémité entaillk entre les 2 blocs. Un bloc de guidage en aluminium 
est utilisé pour aligner correctemeat L'ensemble. Une pression d'environ 0.3 
MPa est alors appliqde sur le montage pendant environ 3-5 minutes. 
4. Refroidissement du montage a l'air ii%re. 
L'éprouvette DCB munie des blocs est montée entre des mords en U su la machine 
Instron 1125 pour être testée en tension sous chargement monotone croissant a une 
vitesse de traverse quasi-statique de 2 &min (Figure 3.2). 
Figure 3.2. Montage de l'éprouvette DCB 
3.6.2. Calibration de complaisance 
La calibration de complaisance est réalisée en testant sept éprouvettes DCB ayant des 
longueurs initiales de fissure Mërentes (a,= 35,40,45, 50,60 et 80 mm). Pour chaque 
cas, la complaisance C est déterminée a partir des courbes forcedéplacement de l'essai, 
en calculant le rapport dc sur Pc. La force critique, Pc, est définie par la méthode de non- 
linéarité, prenant en compte le fait que l'initiation de fissure a lieu au moment où la 
courbe forcedéplacement dévie de sa linéarité. Le déplacement correspondant est 4. La 
courbe de caiiiration est alors obtenue en reportant Ia complaisance ainsi d d 6 e  en 
fonction des différentes longueurs de fissure initiales. La Figure 3.3 résume ia méthode 
suivie. 
nt, d 
Courbe de calhration de com~laisance 
Complaisance, C 
t 
Figure 3.3. Méthode de la calrïiration & complaisance 
8.63. Gtc en initiation 
Les valeurs de Grc à l'initiation sont calculées par plusieurs méthodes. La plus directe est 
ceUe consistant à calculer Gcat à partir de I'équation de Irwin-Kies (Éq. 3.12). Le 
rapport dC/da est, dans ce cas, obtenu en dérivant l'équation établie par la théorie des 
poutres reliant la complaisance C au cube de la longueur de fissure (a3). 
D'autres variantes normalisées de la méthode de la complaisance sont utilisées. La 
première est celle qui détermine directement Grcait à partir de la théorie des poutres (TP) 
de la manière suivante : 
Cette expression a été modifiée afin de prendre en compte l'effet de rotation et de 
déflection en fond de fissure. La méthode de la théone des poutres modifiée (PM) 
corrige la longueur de fissure par un terme additionnel A et permet de calculer Gsmit 
ainsi : 
où A correspond en valeur absolue, à l'intercepte des abscisses de la courôe CI" en 
fonction de a. 
Une autre méthode dite de Berry, se basant sur une caliiration de complaisance (CC) 
expérimentale, donne Gfc*c de la façon suivante : 
où le facteur expérimental, II, est détermin6 par la pente de la courbe log C en fonction de 
log a. 
Enfin, la méthode de la calibration de la complaisance modifiie (CCM) exprime Glc,it 
comme suit : 
ou Ai correspond a la pente de la courbe ah en fonction de CI". 
Pour chacune des cinq méthodes présentées, la valeur de kr,, a été déterminée comme 
la moyenne des valeurs calculées pour les sept éprouvettes de calibration testées. Le 
terme GrCail est en effet indépendant de la longueur de fissure initiale. 
3.5.4. GIC en propagation 
Pour chaque essai, les valeurs de Grc en propagation sont calculées a partir des données 
de l'essai et de la courbe de caiiiration de complaisance établie. La Figure 3.4 montre la 
démarche suivie. Premièrement, la complaisance est calculée pour chaque point de la 
courbe force-déplacement. Seules les valeurs supérieures a la complaisance initiale Co (= 
dc/Pc) correspondant au début de propagation de fissure sont considérées. La courbe de 
calibration permet dans un deuxième temps de déterminer Ia longueur de fissure 
correspondant a chaque complaisance. Connaissant la force P, le déplacement d, la 
complaisance C ainsi que la longueur de fissure associée, GK: peut être alors facilement 
calculé par la méthode de la complaisance. Finalement, la CO& R est tracée en 
reportant Les valeurs de Grc en fonction de la longueur de fissure correspondante. La 
valeur de Gtcm correspondant au plateau atteint sur la courbe R est ensuite calculée en 
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Figure 3.4. Détermination de Gu: en propagation 
ii est inténisant de noter que la courbe de calibration est établie a partir des valeurs de 
complaisances initiales (Figure 3.3) et que les longueurs de fissure associées sont donc 
celles à l'initiation de fissure et non en propagation. En réalité, la longueur de f i s m  
calculée a partir de la calibration est surestimée par rapport a la longueur réelle a cause du 
fiber-bridging. Ceci est clairement mis en évidence par la courbe R établie ou les valeurs 
de Grc augmentent avec la fissure (Figure 3.4). 
3.6. Essai de rupfure interlaminaire en fatigue 
3.6.1. Conditions et limitations 
L'objectif des essais en fatigue est d'étudier le comportement en rupture interlaminaire à 
long terme des composites étudiés en utilisant la même géométrie d'éprouvette qu'en 
essai quasi-statique. Or l'essai en fatigue sur les éprouvettes DCB s'est avéré de trop 
longue durée pour mener a bien l'ensemble des essais prévus dans le temps imparti. Le 
seul essai DCB réalisé a été interrompu au bout de 3 mois en milieu de test. Ceci nous a 
conduit par la suite à opter pour une autre géométrie d'essai, à savoir l'éprouvette CT 
(Compact Tearion). 
Les essais de fatigue sont menés sur une machine Instron 851 1 servo-hydraulique. Ils 
sont réalisés à température ambiante en raison de la difficulté technique a mener des 
essais a basse température pendant plusieurs jours en utilisant des bouteilles d'azote 
liquide. Les courbes donnant la vitesse de propagation de fissure da/dN en fonction de la 
ténacité AGr (= Gh - Gb) obtenues pour chaque essai, permettent de caractériser le 
comportement de propagation interlaminaire en fatigue. 
3.6.2. ~pmuvetb DCB 
La procédure suivie pour déterminer en fàtigue est similaire à celle utilisée pour les 
essais DCB quasi-statiques : 
- Une courbe de calibration de complaisance est établie afin de déterminer la relation 
entre la complaisance C et la longueur de fissure; 
- G est calculé à partir de l'équation & Invto-Kies (Éq. 3.12) connaissant dC/&. 
Tous les essais sont menés a force conûôlée utilisant un rapport de charge R donné par 
Pm*- de 0.1 et une fréquence de 2 Hz. La calibration de complaisance est faite en 
testant sept échantillons de longueurs & fissure initiales différentes (a,,= 35,4445, 50, 
60, 70 et 80 mm). A h  de ne pas provoquer de propagation de la fissure, les essais de 
calibration sont arrêtés après une centaine de cycles. La moyenne des complaisances 
calculées pour chaque cycle a partir des boucles force-déplacement enregistrées permet 
d'obtenir la valeur de la complaisance initiale correspondant à la longueur de fissure 
testée. 
Pour l'essai DCB en fatigue, la longueur de fissure est déterminée par la calibration 
préalablement établie. Toutefois, les valeurs de longueur de fissure sont corrigées pour 
prendre en compte I'erreur commise par rapport à la longueur de fissure réelle observée 
au cours du test (ASTM E-647, 1993). Étant doané que l'erreur augmente avec la 
propagation, une correction pondérée est appliquée. 
où h, et Q sont les longueurs de fissure corrigée et calculée, ai et a6 les longueurs 
initiaie et finale calculées et afgicl, Ia longueur &de réelle observée. 
Après cet ajustement, une relation correcte entre C et a est établie, permettant de calculer 
AG. 
ou P- et Pd sont les forces maximale (35 N) et minimale (3.5 N). 
Lors de l'essai, l'enregistrement du nombre de cycles, N, permet de d4terminer par 
dérivation la vitesse de propagation de fissure dddN. 
Des éprouvettes CT (Compact Tension) sont usinées aux dimensions mentionnées par la 
Figure 3.5, respectant les conditions de géométrie requises par la norme ASTM E-647 
(1993). Les essais sont conduits a une fiéquence de 10 Hz utilisant un rapport de charge 
R de 0.1. Un extensomèûe MTS d l e  632.02~-20 placé au début d'ouverture d'entaille 
est utilisé pour mesurer le déplacement en ouverture de fissure, v. 
La géométrie CT est généralement utilisée pour déterminer la ténacité K car les formules 
décrivant l'état de contraintes en fond de fissure sont déjà établies. Cependant, le calcul 
de G peut ètre simplement fait connaissant la force P, le déplacement v et la longueur de 
fissure associée a Le logiciel d'acquisition utilisé permet de retourner la complaisance C 
donnée par v/P, et la longueur de fissure, a, déterminée à l'aide des formules de 
complaisance pour l'éprouvette CT (ASTM E-647, 1993). La force maximale atteinte, 
Pm, ainsi que la vitesse de fissuration, daim, sont enregistrés tout au long de l'essai de 
fatigue. A partir de ces domks, AG est caicdé comme suit: 
CHAPITRE 6 &SULTATS ET ANALYSE 
4.1. Morphologie 
4.1.1. Structure sph6ruiitique 
La srructure sphéruütique de la matrice révélée par l'attaque chimique est observée au 
microscope électronique à balayage (MEB) pour les trois conditions étudiées (Figure 
4.1). A noter qu'aucune trace de b-dnscristallinité (Partie 2.3.3.1) n'a été observée autour 
des fibres dans les mis  conditions. Dans le SOORN, la stnicture en étoile des sphénilites 
est clairement visible. Pour cette condition, les sphénilites apparaissent uniformes en 
taille et bien jointes encre elles. En revanche, dans le 200RL, les sphéruiites sont en 
moyenne plus grosses et Iem contours apparaissent souvent disjoints. A noter qu'en 
raison du fort contraste entre les régions inter- et intrasphérulitiques, la structure en étoile 
des sphénilites est dans ce cas moins visible. 
Une observation plus fine au MEB (Figure 4.2) montre que, dans le 200RL, les régions 
entre les sphénilites présentent un espacement marqué par rapport au 200RN. Selon 
Schultz (1984), à mesure que la sphénilite croît, elle rejette de la matière non 
cristallisable créant ainsi une ségrégation de matière et d'impmtés dans les régions 
intersphénilitiques. Étant donné que la taiUe, et par le fait même la missance des 
sphénilites, est plus importante dans le cas d'un refroidissement lent (Partie 2.33.2), la 
zone intersphérulitique formée de matière amorphe est plus étendue. Suite à l'attaque 
chimique, la partie amorphe présente dans les ~ g i o n s  intersphéruiitiques du 200R.L a été 
dissoute contri7,uant à un espacement marqué entre les sphénilites. 
Le diamétre des sphéruiites daas Ies échantiUons 2ûûRN et 200RL a été déterminé par 
analyse d'image, La Figure 4.3 présente la distn'bution cumulative des mesures pour les 
deux conditions. Le diamètre moyen en nombre des sphérulites est de 26.4 pm pour le 
2OORN et de 34.0 pm pour le 200RL. L'effet du retioidissement lent (l°C/mia) après 
moulage augmente donc la taille moyenne des sphénilites d'environ 30% par rapport au 
refroidissement normal (lO°C/rnin). Une cinétique de cristallisation lente au corn d'un 
refroidissement lent, permet à certaines sphénilites de croître davaatage et d'atteindre 
ainsi des taiUes plus grandes. Au coniraire, une cinétique plus rapide lors d'un 
refroidissement plus rapide limite la durée de l'étape de croissance conduisant a des 
sphérulites & plus petite taille. Si la taille des sphénilites dans le 200RL est en moyenne 
plus importante, elle présente en revanche une disparité plus large. Le diamètre en 
nombre des sphérulites observées dans le 2WRL varie de 12 à 60 pn alors que sa 
variation dans le 200RN est de 13 à 40 pm (Figure 4.3). 
A noter que dans tous les cas il existe une dispersion dans la taille des sphérulites due à la 
coupe des échantillons. Les sections d'image analysées coupent en effet rarement les 
sphérulites en leur diamètre maximal. Ceci se traduit par une légère dispersion dans les 
mesures de diamètre, même dans le cas d'une parfaite monodispersité. Des méthodes 
statistiques comme celle de Schwartz-Saltykov (Saltykov, 1958)' ont été prévues afin de 
corriger cet effet. Sans appliquer de telles corrections qui demandent des moyens 
calculatoires complexes, l'indice de polydispersité dv/& est calculé pour les deux 
conditions 200RN et 200RL (Partie 3.3.3). Les valeurs présentées dans le Tableau 4.1 
permettent de tirer certaines conclusions. Tout d'abord, l'indice de polydispersité du 
2ûûRN est reIativement proche de 1 (Tableau 4.1) et ce, malgré que les valeurs dv et d~ 
n'aient pas été corrigées. Ceci indique que la dispersion en taille des sphénilites dans le 
2ûûRN est uniforme et relativement proche de la monodispersité. Quant à l'indice de 
polydispersité du 200RL, sa valeur est relativement grande comparée à celle du 200RN 
(Tableau 4.1). Comparativement au cas du 200RN, la dispersion en taille des sphénilites 
est donc plus impottante. 
'igure 4.1. Surf'es polies après attaque chimique 
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Figure 4.3. Distribution cumulative du diamètre en nombre des sphédites 
Tableau 4.1. Indices de polydispersité du 200R.N et du 2ûûRL 
Indice de 
polydispersité 
d d d ~  





Dans le cas du 163RN, les s p W t e s  sont difficilement disceniables en raison 
vraisemblablement de leur trop petite taille (Figure 4.1). Comme l'ont montré Youssef et 
Denault (1998) pour des composites PP/FV semblables, a des températures de moulage 
supérieures mais proches de la fision du PP, la pade cristalline de la matrice est fondue, 
mais il reste encore des germes pouvant agir par la suite comme sites de recristallisation. 
Leur présence augmente la densité de nucléation, et limite ainsi la croissance des 
cristaux, ce qui explique la petite W e  des sphénilites formées. Dans notre cas, un 
refroidissement a 10°C/min contribue égaiement à la formation d'une structure cristalline 
très fine. L'observation attentive d'échantillons 163RN attaqués a permis de discerner 
parfois des zones d'environ 10 pn de diamètre, correspondant vraisemblablement aux 
sphérulites de plus grande taille. Le dimètre moyen des sphérulites pour cette condition 
est donc certainement inférieur B 10 pu. 
Les résultats de l'analyse DSC (Tableau 4.2) montrent que pour les conditions 2ûûRN et 
2ûûRL le degré de cristallinité de la matrice est similaire, autour de 43%. Toutefois, 
l'allure des pics de fision est très différente et davantage représentative des deux 
conditions (Figure 4.4). L'élargissement de la zone de fusion renseigne en particulier sur 
la variation de la taille des domaines cristallins (Campbell et White, 1989). Dans le cas 
du 200RN, le pic de fusion étroit et intense signitie que l'énergie requise pour la fision 
des sphénilites varie peu. Étant donné que cette énergie dépend de la taille des 
sphérulites, cette observation suggère que la distribution des sphénilites est relativement 
uniforme. Ces résultats sont c o ~ é s  par la valeur de l'indice de polydispersité (dvid~ = 
1.1 5) relativement proche àe celle dZm systéme monodisperse (Tableau 4.1). 
Dans le cas du 2ûûRL, le pic de fiision est plus large et moins intense, indiquant qu'une 
gamme plus étendue d'énergie est requise pour la h i o n  des sphérulites. Du fait que 
l'énergie de fiision dépend de la dimension des cristaux, l'élargissement du pic traduit 
dans ce cas une distniution en taille moins uniforme des sphénilites. Ceci se confirme 
d'ailleurs par un indice de polydispersité plus élevé que celui du 200RN (Tableau 4.1), 
montrant une plus grande dispersion dans la taille des sptiénilites formées. D'autre part, le 
pic de fusion du 200RL est de deux degrés supéneurs a celui du 200RN (Tableau 4.2). 
L'augmentation du point de fiision est souvent associé à la masse molaire ou la 
cristallinité plus élevées du polymère, qui ont pour effet d'augmenter l'épaisseur des 
lamelles cristallines (Campbell et White, 1989). Un h hi disse ment lent contribue 
également à la formation de lamelles plus épaisses (Katger-Kocsis, 1995), ce qui cogere 
a la structure cristalline une stabilité thermique plus importante, et donc, une température 
de fiision plus élevée. 
Tableau 4.2. Cristalliaité et caractéristiques de h i o n  des trois conditions 
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Figure 4.4. Thennogrammes de chauffe du 200RN et du 2ORL 
Flux de chaleur (mm 
Figure 4.5. Thennogramme de chauffe du 163RN 
Le degré de cristalhité du 163RN est le plus élevé des trois conditions, soit autour de 
47% (Tableau 4.2). Comme le montre la Figure 4.5, le thennogramme de chauffe du 
163RN révèle un double pic de fusion a 1WC et a 168OC. Un dédoublement du pic de 
fusion s'explique généralement par la présence de deux phases cnstallines distinctes ou 
bien par un phénomène de recristallisation (Varga, 1995). 
Dans le cas du PP, des modifications des phases cristallines courantes a ou B peuvent 
avoir lieu sous certaines conditions. Les caractéristiques de fusion différentes de ces deux 
phases cristallines expliquent la formation d'un double pic de fusion, Mi de vérifier la 
présence éventuelle de phases cristallines distinctes dans l'échantillon 163RN refroidit, 
une attaque chimique a été menée selon la procédure utilisée par Aboulfmj et al. (1993), 
permettant de révéler la nature a et des spherulites. Les résultats de l'attaque n'ont 
montré aucune différence de phases. L'hypothèse d'une tecristallisation a donc été 
envisagée. 
Étant donné qu'à 163OC la fusion n'est pas complète, les traces restantes de la 
cristallisation précédente de la forme préimprégnée peuvent être amenées à recristalliser 
notamment lors de la chauffe au moulage. La recristallisation est un phénomène 
dépendant du temps et de la température au cours duquel il y a une perfection de la 
structure cristalline. Ces modifications microstructurales se font au niveau des lamelles et 
non de la stnicture sphéruiitique. La formation d'un double pic s'explique alors par la 
présence d'une structure cristallisée et recristallisée. Varga (1995) a montré l'effet du t a u  
de chauffe sur la perfection de la sûucture au cours de la -stallisation. Ses travaux ont 
montré que, plus le taux de chauffe est lent, plus le dédoublement du pic est prononcé, 
avec un pic plus intense à température plus élevée correspondant à la proportion de 
structure plus parfaitement formée. À la Lunite, p u r  des taux de chau& adfisamment 
rapides le dédoublement n'est plus visi%Ie et un seul pic apparaît. L'effet du taux de 
chauffe constitue donc un bon moyen de vérifier si le double pic de fusion est dû un 
phénomène de recristallisation. 
Dans ce but, le cycle de moulage du 163R.N a été simulé à la DSC à partir des rubans de 
ptéimprégnés PP/FV. Une première simulation est réalisée en utilisant un taux de chauffe 
rapide de 20°C/min suivi d'un maintien de 5 min à 163OC. Une seconde simulation utilise 
un taux de chauEfe lent de L°C/min et un maintien de 20 min à 163OC. Dans les deux cas, 
les cycles de simulation se terminent par un refroidissement à 10°C/min. Les conditions 
de la seconde simulation sont assez proches du moulage sous presse réel du 163RN. 
L'inertie de chauffe est, en effet, plus basse lors du moulage à 163OC qu'à 20û°C. Après 
leur moulage simulé à la DSC, les échantillons sont refondus jusqu'à20û°C à un taux de 
chauffe de 2O0C/min. Les thennogrammes obtenus sont présentés dans la Figure 4.6. Us 
montrent que dans le cas de la premiére simulation avec un taux de chauffe rapide, un 
seul pic de fusion apparaît dors que pour la seconde simulation avec un taux de chauffe 
lent, un double pic est visible. La position en température de ce double pic est 
comparable à celui sur le thermogramme du 163RN (Figure 4.5), ce qui confirme 
l'hypothése de cecristallisation au cours de laquelle la structure sphéruiitique reste 
inchangée. 
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Figure 4.6. Thennogrammes de chauffe des simulations de moulage à la DSC du 163RN 
4.1.3. Distribution des fibreri 
La distniution des fibres dans les composites moulés est observée visuellement par des 
coupes transverses réalisées dans le plan perpendiculaire aux fibres (Figure 4.7). Des 
photographies prises au microscope optique montrent la répartition des fibres dans le 
composite pour les trois conditions de moulage étudiées (Figure 4.8). Pour le 200RN où 
les conditions de mouîage sont optimales, la distribution des fibres est relativement 
bonne. Une distribution semblable des fibres est également observée pour le 200RL. En 
revanche, les fibres présentent une moins bonne distribution dans le 163RN où l'on 
observe de grandes régions denses en fibres et d'autres riches en matrice. La température 
de moulage joue un grand &le dans l'homogénéité du composite. La viscosité de la 
matrice totalement fondue à 20W permet aux fibres d'être réparties de façon homogène. 
Ce n'est pas le cas à 163'C, ou la viscosité de la matrice est par ailleurs plus élevée. De 
plus, à 163'C, la matrice n'est pas dans un état complètement fondu, ce qui contribue a 
augmenter son caractère visqueux. De ce fait, i'effet de nesting décrit par Johnson et 
Mangalgiri (1987) (Partie 2.2.1.2) ne se produit pas aussi bien au cours du moulage du 
163RN ou l'on devine parfois la démarcation des plis. 
1 Coupe S-T 
Figure 4.7. Coupes transverses dans les plaques composite 
Figure 4.8. Dismiution des fibres dans les composites testés 
Le taux de vide pour les trois conditions de moulage est déterminé sur une moyenne de 4 
échantillons, Les résultats présentés dans le Tableau 4.3 montrent que les taux de vide 
mesurés sont supérieurs à 1%, fixé par la norme 1)-2734 (1991) comme limite de qualité 
pour les plastiques renforcés. Cependant, les travaux entrepris dans nos laboratoires mr la 
consolidation de ces composites montrent qu'un taux de vide compris entre 2 et 4 % 
correspond à une consolidation acceptable. Dans notre cas, un taux de vide de 3.0 % est 
obtenu pour le 200RN, dans les conditions optimales de moulage (Tableau 4.3). Ce taux 
est légèrement plus élevé pour le 200RL, soit autour de 3.5%. Après un refroidissement 
lent ou une cristallisation isothermique, la cristallinité et la taille des sphémlites plus 
importantes conduisent a la formation de davantage de retrait en fin & cristallisation, 
causant des vides locaux aux triples joints des sphérulites, et a plus large échelle, des 
porosités dans la matrice. Ye et Friedrich (1993) observent de larges porosités de l'ordre 
de 100 pn dans les zones riches en matrice d'échantillons PP/FV refroidit lentement. 
Dans notre cas, I'observation des échantillons polis 200RL montre que les porosités sont 
de l'ordre d'une dizaine de microns, et qu'elles sont les plus nombreuses dans cette 
condition. 
Le taux de vide mesu6 pour le 163RN est de 1.2 %. Cette valeur paraît irès basse par 
rapport a celle du 200RN. Il faut noter qu'une même valeur de la densité de la matrice a 
été utilisée dans les calculs ( p e  0.91 g/cm3) alors que le refmidissement et la 
cristallisation de la matrice dans les trois conditions sont trés différents. La densité de la 
matrice varie selon son &gré & cristaIlinité. Selon le Pofypropylene Ha~dbook (1996)' 
la densité d'un PP iwtactic 100% amorphe varie de 0.850 a 0.855 @cm3, et celle d'un PP 
1ûW cristailin, de 0.936 à 0.946 @cm3. Aussi, dam le cas du 163RN, il faudrait utiliser 
une valeur de p, plus grande car la cristallinité est plus importante. Dans ce cas, le taux 
de vide calculé serait pIus élevé, et plus réaiiste (Tableau 4.3). 
Tableau 4.3. Taux de vide mesurés dans les trois conditions 
4.2, Perfomance mécanique : traction, flexion et cisaillement 
Condition 
Les propriétés mécaniques des composites PPFV dans les trois conditions de moulage 
sont caractérisées par des essais de traction, flexion et flexion sur poutre courte 
(cisaillement interlaminaire) réalisés aux deux températures d'essai (23OC et 40°C). Les 
résultats sont présentés dans le Tableau 4.4. 
Tableau 4.4. Résultats des essais mécaniques 
Vide (%) 
(p,= 0.91 g/cm3) 
Vide (%) 
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Les essais de traction sont réalisés sur des coupons orientés à O0 par rapport aux fibres. 
En raison de la forte résistance des composites testés dans cette direction, du glissement 
s'est souvent produit dans les mords à des contraintes relativement élevées. Des essais 
menés dans notre laboratoire ont montré que des problèmes persistaient mème avec 
l'utilisation de tabs (Boucher-Trudel, 2000). La rupture finale n'a donc pas pu être 
atteinte dans la plupart des cas. Lorsqu'il y a eu rupture, elle s'est produite par 
délamination longitudinale et la contrainte maximale atteinte dépassait 350 MPa. La 
contrainte d'écoulement (q) prise à une déformation de 0.2 % est donc la seule reportée 
dans le Tableau 4.4. Les résultats en traction montrent qu'il n'y a pas de variation 
significative du module d'Young entre les différentes conditions de moulage aux deux 
températures d'essai. Par contre, les valeurs du module sont légèrement plus élevées à 
-40°C qu'à 23'C. 
En flexion trois points, la rupture se produit sur le côté de l'éprouvette soumis en 
compression. Une différence de comportement plus marquée est notable entre les trois 
conditions. Le 200RL a un comportement plus rigide et résistant en flexion a 23OC et a 
-40°C comparé aux deux autres conditions. Le 2OORN a un module moins élevé, mais 
supporte des contraintes maximales presque aussi élevées que le 200RL. En revanche, le 
163RN supporte des contraintes plus basses que le 200RL pour un module comparable. 
Là encore, les composites testés offient de meilieures propriétés a basse température qu'a 
température ambiante. 
Enfin, l'essai de flexion trois points sur poutre courte donne des résultats en cisaillement 
interlaminah bien distincts pour chaque condition. Lorsque cet essai est réalisé a 23OC, 
audessus de la Tg de la matrice PP (Tp g°C, ANNEXE II) la partie amorphe est dans un 
état caoutchoutique. Dans ces conditions, la rupture du composite PPtFV ne se produit 
pas en cisaillement mais en compression sur le cOté supérieur de l'éprouvette, ce qui rend 
l'essai invalide. C'est pouquoi l'essai est mené à -40°C uniquement, en dessous de la Tg 
du PP. Les résultats en cisaillement obtenus à+O°C, montrent une légère diminution de 
la contrainte entre le 200R.N et le 200RL. Youssef et Denault (1998) constatent 
également cet effet mais de manière plus importante. Selon ces auteurs, daas le cas d'un 
retioidissement lent, la rupture interlaminaire se produit davantage dans les zones 
intersphérulitiques vulnérables de la matrice qu'aux interfaces fibres-matrice. Pour le 
163RN, la diminution de la contrainte en cisaillement est encore plus marquée et peut 
s'expliquer par la démarcation des plis plus prononcée due à la moins bonne distribution 
des fibres. Dans tous les cas, les contraintes de cisaillement interlaminaire mesurées, 
comprises entre 30 MPa et 50 MPa, sont supérieures à celles obtenues par Denault et 
Guillemenet (1996) dans leurs iravaux d'optimisation sur la mise en forme de composites 
PP/FV. Les résultats en flexion sut poutre courte montrent donc les bonnes propriétés 
interfaciales des composites testés. 
De manière générale, nos essais permettent de conclure que l'effet d'un refroidissement 
lent a tendance à augmenter légèrement la rigidité (E 3) du matériau de par la présence 
de plus grosses sphérulites, mais aussi la fragilité (a Y) en raison de la faiblesse des 
régions intersphérulitiques. L'effet d'une basse température de moulage est semblable, 
mais dû a la mauvaise répartition des fibres créant une différence de rigidité entre les 
zones denses en fibres et celles riches m mabice. Enfin, l'effet d'une basse température 
d'essai augmente la résistance et la rigidité des composites dans les trois conditions. 
4.5.1. Vue d'ensemble des résultats 
Le Tableau 4.5 permet de montrer schématiquement l'influence des conditions de mise 
en forme et de la température d'essai sur les propriétés en rupture interlaminaire en 
statique. Cette première vue d'ensemble des résultats résume les principales conclusions 
de nos travaux et refére aux paragraphes concernés par le symbole 9. Tous les résultats 
sont présentés en détail dans ce qui suit. 
Tableau 4.5. Vue d'ensemble des résultats 
CONDITIONS DE MISE EN FORME 
Mauvaise Consolidation optimale Zones 




transphéruiitique à transphénilitique a 
l'interface fibres- l'interface tibres- 
matrice (9 4.43) matrice (j 4.42) 
Propagation 
intersphéditique 
dans la matrice 
(9 4-42) 
5 réfere aux paragraphes concernés 
(1): g 433; (2): 43.5; (3): 43.6.2 
Les courbes de calibration de complaismce obtenues pour les trois conditions de moulage 
aux deux températures d'essai 23OC e t 4 C  sont présentées en ANNEXE Iü. 
D'après la théorie des poutres, la complaisance, C, est proporiiomelle au cube de la 
longueur de fissure, a, selon l'équation suivante (Rhee, 1997): 
oii E est le module élastique axial dans la direction des fibres (ici Ei I), b, la largeur et h, 
l'épaisseur de l'éprouvette. 
En interpolant la courbe de calibration par un polynôme de la fornie C = m - a3 ou ni est 
un paramètre de lissage, il est possible de recalculer le module élastique E,, a partir de 
l'équation suivante : 
Par la suite, il est intéressant de comparer la valeur du module ainsi tecalculée à celle 
obtenue par Ies essais de traction, afin de combom les résultats expérimentaux a la 
théorie. 
Le Tableau 4.6 présente les modules élastiques recalculés à partir des courbes & 
calibration de complaisance ( E:,), et ceux obtenus par les essais de traction (E, ,  ) pour 
tes mis conditions 200RN, 2ûûRL et l63RN aux deux températures d'essais. Les valeurs 
obtenues des deux façons concordent et l'erreur relative commise est iaférieure à 9%. Ces 
résultats permettent de vérifier la validité de la caliration de complaisance utilisée. Les 
essais DCB répondent bien à la thbrie des poutres et les valeurs mesurées correspondent 
bien aux propriétés du matériau. 
Tableau 4.6. Valeurs des modules de traction recalculés et testés 
4.3.3. GIC en initiation 
Les valeurs de Glcst déterminées par les cinq méihodes de calcul (Partie 3.5.3), sont 
présentées dans la Figure 4.9 pour le 200RN et dgns la Figure 4.10 pour le 200RL et le 
163RN. Chaque point de la figure correspond a la moyenne de sept mesures. Les Lignes 
tracées représentent la valeur moyenne des Gic,t obtenues par les différentes méthodes 
de calcul, Les corrections par les facteurs F et N (Es. 2.6 et 2.7) n'ont pas été prises en 
compte car elles se sont avérées négligeables, de l'ordre du pourcentage d'erreur 
expérimentale. L'écart-type en pourcentage sur les mesures varie entre IO et 20%. 
Comme attendu, les différentes méthodes donnent des résultats comparables, compte tenu 
de l'erreur associée. 
Tel que le résume le Tableau 4.5, la ténacité initiale, kSty du 200RN (1270 Ym2) est 
environ 6 fois plus élevée que celle du 200RL et du 163RN respectivement de 200 et 220 
Um2. Même si I'on observe une chute des propriétés entre les différentes conditions, les 
valeurs de Crinit tdmoignent cependant toujours d'une bonne ténacité. Pour un systeme 
équivalent époxy/FV. les vdeurs de Glc,inir reportées dans la littérature sont de l'ordre de 
100 B 300 ~ / m ~  (Davies et al., 1992). Pour toutes les conditions, les valeurs de GK,ini h 
-40°C sont du même ordre que celles à 23OC. La variation de la température d'essai ne 
semble donc pas influencer significativement les valeurs de Gfc B l'initiation. 
TP TPM CC CCM I-Kies 
Figure 4.9. Valeurs de Gicjnii pou le 200RN à 23OC et 40°C 
: 2ûûRN 23OC O : 2ûûRN 4 ° C  
TP- Théorie des poutres (Éq. 3.13); TPM: Tûéorie des poutres modifiée (Éq. 3.14); CC: 
Calibration de complaisance (Éq. 3.15); CCM. Calibration de complaisance modifiCe 
@q. 3.16); I-Kies : hin- f ies  (Éq. 3.12) 
TP TPM CC CCM Mies 
Figure 4.10. Valeurs de Citcjnit pour le 200RL et le 163RN à 23OC et 40°C 
+ : 163RN 23OC, X : 163RN -40°C, i : 200RL 23°C. O : 200RL 40°C 
TP: Théorie des poutres (Éq. 3.13); TPM: ThCorie des poutres modifiée (Éq. 3.14); CC: 
Calibration de complaisance (&. 3.15); CCM: Calibration de complaisance modifiée 
(Éq. 3.16); Mies : Nin-Kies (Éq. 3.12) 
4.3.4. Courbes force-ddplac~ment 
Lors de nos essais DCB, deux types de propagation de fissure sont constatés. À 
température ambiante, et pour toutes les conditions, la fissure se propage de manière 
stable, c'est-à-dire que la propagation a lieu tant qu'il y a de l'énergie disponiile. Cela se 
traduit par des courbes force-déplacement régulières lors de la propagation (Figwe 4.1 la, 
Figure 4.12% Figure 4.13a). 
À basse température (-4û"C), nous observons une alternance de propagation stable et de 
propagation instable dans le cas du 200RN ct du 163RN. Cette fois-ci, la fissure ne se 
propage que lorsque sa force motrice atteint un niveau critique. Les courbes force- 
déplacement présentent des sauts de propagation rapide de fissure, nettement visibles par 
des chutes brusques de force à déplacement constant (Figure 4.11b, Figure 4.13b). A 
noter que ces sauts sont plus marqués daas Le cas du 200RN que celui du 163RN. Les 
points de début d'instabilité et d'arrêt de fissure peuvent être alors facilement localisés 
(Figure 4.1 lb). Entre chaque saut, la &-initiation de fissure engendre généralement un 
peu de propagation stable, tel qu'en témoigne la courbure de la courbe force-déplacement 
lors de la remontée de force. 
Dans le cas du 200RL à AO°C, une propagation stable de la fissure semble avoir lieu. La 
courbe force-déplacement présente mois de petits décrochements en propagation 
(Figure 4.12b), pouvant correspondre a des sauts de fissure même si, lors de l'essai, 
aucune propagation instable de fisme n'a été observée. Si de tels sauts se produisent, 
leur effet reste toutefois très minime et comparable a du bruit sur les courbes force- 
déplacement. 
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Figwe 4.1 1. Courbes forcediiplacement du 200RN à 23 O C  et 40°C 
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a 4.12. Courbes forcedéplacement du 200RL à 23 O C  et 40°C 
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Figure 4.13. Courbes forcedéplacement du 163RN à 23 OC et 40°C 
La Figure 4.14 présente les courbes R pour les conditions 200RN, 200RL et 163R.N à 
23°C et 2ûûRL à 4 û T ,  soit les conditions pour lesquelles une propagation stable est 
observée. Les valeurs de eV, en propagation sont reportées dans le Tableau 4.5. 
Pour tous les assis, du &ber-bn'dging a été oôservé. À ia fin du test, les surfaces de 
mpture présentent w certain montant de fibres décollées et brisées. Cependant, il est 
difficile de quantifier le montant de fiber-bridging a partir des observations 
hctopphiques, comme nous le verrons par la suite. Aussi, l'augmentation de Gic entre 
le point d'initiation et le plateau de propagation paraît utile pour dé= le montant 
d'énergie, Gjb, attribué au phénomène &liber-bridgi~g et à tous les mécanismes qui s'y 
rattachent (étirement de la matrice et rupture des fibres). 
Les valem du montant d'énergie liée au fiber-bnüging, G I ,  sont présentées dans le 
Tableau 4.7. A température ambiante, la valeur de Gfi est comparable pour le 2OORN et le 
163RN (autour de 740 Um2) alors qu'elle est plus faible pour le 200RL (569 ~/m'). Ceîte 
différence s'explique par la part plus ou moins importante de jber-bridgihg et 
d'étirement de la matrice intervenant dans le méclinisme de propagation. 
Par ailleurs, la valeur de Cifi dans le 200R.L est plus élwée à -40°C qu'à 23OC (Tableau 
4.7), bien que la valeur de GKat soit dsni les deux cri semblable (a 200 ~/rn')- Cette 
différence s'explique Maisemblablemeat par le comportement diffërent de la matrice à 
des températutes supérieure et inférieure à la transition vitreuse du PP (Tp g°C, 
ANNEXE II), En effet, l'état caoutchoutique ou vitreux de la matrice influence son 
comportement à la déformation (Figure 2.22) et par conséquent, le montant de 6bres 
étirées ainsi que le fiber-brid@ng d. À noter y e  la valeur du On pour le ZOORL à 
4 @ C  est comparable à celle du 2ûûRN et 163W k 23°C. 
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Figure 4.14. Courbes R en propagation stable 
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43.6. GIC en propagation instable 
Dans le cas d'une propagation instable, seuls les points de début d'instabilité et d'arrêt de 
propagation de fissure (Figure 4.11) peuvent être tracés sur la courbe R. Cette 
représentation a été couramment utilisée dans le cas du PEEWfibres de carbone (Davies 
et Benzeggagh, 1989). Les valeurs de Gcjdii@ correspondant à l'énergie atteinte au 
début de la propagation instable, et de && correspondant à celle à l'arrêt de la 
propagation instable, sont présentées en fonction de la longueur de fissure pour le 200RN 
et pour le 163R.N (Figure 4.15). Les valeurs de GICjMiabiliiC et GicN atteintes au plateau 
de la courbe R sont données dans le Tableau 4.8. Les résultats montrent que les valeurs 
de Gcjnrtabiiiti sont proches de celles de &, a 23OC (Tableau 4.5). Il est utile de 
rappeler que le point de début d'instabilité marque également la fin d'une courte 
propagation stable (Figure 4.11). Le montant d'énergie pour la propagation stable au 
cours de la propagation semble donc être comparable à 40°C et à 23°C. 
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Figure 4.15. CiKimdiliaet Gicd en fonction de la fissure, pour le ZORN et le 163RN 
4.3.6.2. Détermination de GIC 
L'énergie requise pour la propagation instable lors d'un saut de fissure peut être 
déterminée par deux méthodes différentes. La première utilise l'équation de Irwin-Kies 
(Éq. 3.12) pour calculer &. 
avec 
où PI est la force maximale atteinte avant le saut de fissure, P2 (N) la force minimale 
atteinte à l'arrêt du saut, et d le déplacement associé (Figure 4.16). Les longueurs de 
fissure avant (ai) et aprés (a2) la propagation instable sont déterminées par la calibration 
de complaisance établie. 
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Figure 4.16. Détermination de Grc pour une propagation instable, a déplacement imposé 
La deuxième méthode utilisée est une méthode graphique (Bmek, 1986). A partir & la 
définition première de G, l'appmximation de L'énergie de déformation élastique totale U 
par l'aire sous la courbe force-déplacement (OPiP2) permet de calculer GIc pour un saut 
de propagation (Figure 4.16). 
La détermination des longueurs de fissure se fait par une mesure directe sur les surfaces 
de rupture des éprouvettes testées. Pour le 2ûûRN à 40°C, des marques d'arrêt de fissure 
marquant la fin des sauts de propagation sont clairement visibles sur la surface de rupture 
(Figure 4.17), ce qui permet de mesuter les longueurs de fissure avant et après chaque 
saut de propagation observé. Les sauts étant moins importants dans le cas du 163RN a 
40°C, il s'avère plus difficile de les observer a l'oeil nu. Une observation des surfaces & 
rupture au microscope électronique est alors nécessaire. 
Marques d'arrët de fissure Zone de courte 
Insert Sutface de rupture instable 
Figure 4.17. Schéma de la surface de rupture avec les marques d'arrêts de fissure 
Le Tableau 4.9 présente les valeurs de Grc obtenues par les deux méthodes pour le 
200RN et le 163RN à -40°C. Ces valeurs correspondent à des moyennes de mesures 
faites sur différents sauts de fissurefissure Les d ux méthodes utilisées montrent des résultats 
équivalents. 
Tableau 4.9. Valeurs de Grc en propagation instable 
Condition 
Un microscope électronique à balayage (MEB) JEOL 840 est utilisé pour l'observation et 
l'analyse des surfaces de rupture préalablement revêtues d'un dépôt d'or-palladium. 
GK: (Yrn2) 
/ Méthode graphique 
Toutes les conditions testées présentent du fiber-bridging en plus ou moins grande 
proportion. L'évaluation quantitative du fiber-bridgrng à partir de l'observation des 
surfaces de rupture est difficile. Comme nous l'avons déjà vu dans la Partie 2.2.3.1, le 
fiber-bridgng est un phénomène complexe faisant intervenu à la fois les mécanismes de 
déformation de la matrice et des fibres. Certains auteurs (Hine et al., 1989, Russeil, 1987) 
ont estimé l'effet dufiber-bridging par le nombre de fibres coupées observées en surface. 
Russell (1987) montre, cependant, que cette méthode ne convient pas car elle ne prend 
pas en compte le déchaussement des fibres dû à la déformation de la matrice. II serait en 
fait pIus juste de compter la longueur moyenne des fibres étirées avant rupture (Crick et 
al., 1987). De nos observations, nous avons pu constater que certaines fibres s'étirent 
longuement avant de se briser et se retrouvent très au-dessus de la surface. Dans ce cas, 
les bouts de tibres cassées ne sont pIus observables au microscope, et toute quantification 
dufiber-bridgzng est alors rendue difficile. 
Méthode de la complaisance 
4.43. Effet du taux de mhidissement 
La surface de rupture du 200RN à 23OC présente principalement des fibres sur toute leu  
longueur. Un comptage des fibres visibles en surface a été réalisé à partir d'observations 
au MEB. Dans la région d'initiation de fissure, la surface est recouverte à presque lûû?! 
de fibres (Figure 4.18) En propagation, on observe davantage de régions riches en 
matrice entre les fibres, mais les fibres recouvrent encore plus de 60% de la surface 
(Figure 4.19). U faut noter que, bien que les fibres apparaissent dénudées sur la d a c e ,  
une fue couche de matrice les rewuvre encore (Figure 4.20). La propagation de fissure a 
donc lieu à l'interface fibres-matrice, mais dans la matrice. 
En ce qui concerne la matrice, son étirement ductile est très visible le long des fibres, tel 
qu'en témoigne la présence de ligaments déchirés (Figure 4.19). Entre les fibres, on 
observe des cupules de quelques dizaines de microns de diamètre dans la matrice (Figure 
4.21) ainsi que, par endroit, des joints intersphéculitiques (Figure 4.22). La propagation 
de fissure dans la matrice semble se faire au travers des sphérulites, donc de manière 
transphérulitique. Rappelons que le processus de rupture commence tout d'abord par une 
déformation homogène en avant du fond de fissure causant en mode 1 de l'étirement et de 
la cavitation dans la zone plastique. Ii se poursuit par la coalescence des vides formés 
menant à la rupture finale. Dans notte cas, la forme symétrique des cupules observées 
dans la matrice montre que leur formation a eu lieu en avant du fond de fissure. Lors du 
passage de la fissure, l'étape h a l e  du déchment est visible par un étirement plus 
important de la matrice autour des cupules et le long des ûbres (ligaments étirés, Figure 
4.21), résultant d'un effet de matrice bridging en mode 1 (Bureau et al., 2000). C'est 
généralement autour des cupules les plus grosses, ayant une taille semblable à celle des 
sphérulites, que l'étirement le plus important est localisé. Ceci montre que la coalescence 
des cavitations formées par I'étirernent de la matrice se fait à l'intérieur des sphérulites en 
avant du fond de fissure, et que la rupture M e  dans la matrice a lieu au niveau des 
joints intersphérulitiques (Figure 4.22). 
Figure 4.18. Région d'initiation dans le 200RN 
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Figure 4.19. Région en propagation dans le 200RN 
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Figure 4.22. Cupules dans la matrice du 200RN 
L'échantillon 200RL présente à 23°C une surface de rupture beaucoup moins riche en 
fibres. À l'initiation, la surface ne montre aucune fibre visible (Figure 4.23). Le ddbut de 
propagation de fissure a donc lieu uniquement dans la matrice. ii a été vérifié que ceci 
n'&ait pas dû à un effet de poche de résine présente en avant de l'insert (Partie 2.2.1.1). 
Des c o u p  transverses réalisées sur des échantillons 200RN et 200RL moulés avec insen 
ne montrent aucune différence. Rappelons que la distribution des fibres est semblable 
dans le 200RN et le 200RL (Partie 4.1.3). À 2000C. l'état fondu de la matrice permet aux 
fibres de se répartir uniformément même lorsqu'un insen est présent. 
Au cours de la propagation, les fibres deviennent plus visibles, mais sont présentes sur 
moins de 4û% de la surface observde (Figure 4.24). De plus, eues apparaissent souvent 
r€XOUYeReS d'une importante quantité de matrice sous la forme de sphéruiites entières 
accrochées. Ces observations montrent que la fissure se propage préfdrentieiiement dans 
la matrice, bien qu'il arrive qu'eue suive parfois l'interface fibres-matrice. 
L'aspect de la matrice dans le 200R.L constitue la différence majeure avec le 200R.N. La 
Figure 4.25 montre les sphérulites intactes et entiéres sur la surface de nipture indiquant 
une propagation intersphénilitique. Aux eudroits où les sphérulites sont encore jointes 
entre elles, des molécules liantes (tie molecules) sont visibles dans les espacements 
intersphérulitiques. La Figure 4.26 montre la largeur des joints intersphérulitiques 
observables dans le 200RL avec l'étirement des molécules liantes coastituant la partie 
amorphe. 
L'étirement de la phase amorphe est également visibIe sur les faces des sphénilites. Une 
observation fine montre que le déchirement se présente soit ponctuellement, soit sous 
forme de lamelles étirées dans la même direction (Figure 4.27). Ces différents aspects de 
l'étirement de la matrice sur les faces des sphéruiites sont probablement dus à la manière 
dont les molécules liantes présentes entre les sphérulites s'étirent et se rompent en mode 1. 
On peut penser que l'orientation des molécules liantes par rapport à la sollicitation 
principale en mode 1 joue un rôle important, L'étirement ponctuel résulterait de la mpture 
des molécules liantes sollicitées en tension, et l'étirement en lamelles serait dii à un effet 
de cisaillement supplémentaire des molécules. 
La Figure 4.28 montre que l'étirement de la marrice est plus marqué sur les faces des 
sphédites orientées à 0' du plan de fissuration que sur les faces orientées à 45" ou 90". 
Dans la région intersphénilitique entre deux faces de sphénilites orientées dans le plan de 
fissuration, la phase amorphe est directement sollicitée en mode 1, ce qui provoque un 
étirement plus important sur les faces concernées. Sur les faces orientées à 45' ou 90' du 
plan de fissuration, la phase amorphe de la région intersphénilitique subit du cisaillement, 
donnant un aspect plus lisse sans déchirement visibIe de la matrice. 
Par endroit, des cupules sont visibles sur les faces des sphénilites orientées à O", 
perpendiculairement à l'application de la charge (Figure 4.29). Nous avons retrouvé le 
même genre de cupules sur les observations de Hombogen et Friedrich (1980) concernant 
Isr rupture de pcdypropylènes de diffëëntes masses molaires. Ces auteurs montrient que, 
pur une masse molaire élevée, on observe beaucoup de déchirement entre les sphénilites 
alors que, pour une basse masse molaire, le déchirement est iimité. L'augmentation de ia 
masse molaire augmente la probabiliîi d'enchevêtrement de chaînes dans la partie 
amorphe, ainsi que la densité de molécules liantes aussi bien au niveau intrasphémlitique 
(entre les lamelles cristallines) qu'au niveau intersphénilitique (entre les sphénilites) 
(Karger-Kocsis, 1995). La meilleure connection des joints intersphérulitiques dans le cas 
d'une masse molaire plus élevée explique donc la rupture plus ductile observée entre les 
sphéniiites. Dans notre cas, I'eEet d'un dioidissement lent s'apparente a celui d'une 
basse masse molaire, causant une densité plus faible de molécules liantes entre les 
sphérulites. Ceci est d'ailleurs visiùle sur la Figure 4.26 ou l'on peut voir l'espacement 
marqué d'environ 1 micron entre les molécules liantes, La faible densité de molécules 
liautes dans le 200RL contribue à la niphire précoce en avant du fond de fissure des 
régions intersphérulitiqws les plus sollicitées en mode 1. Ceci donne lieu à la formation 
de vide dans ia zone plastique et, aprés le passage de la fissure, a de larges cupules 
visibles sur les &es des sphénilites orientées a 0' dans le plan de fissuration (Figure 
4.29). Comme dans le cas d'une basse masse molaire, le déchirement autour de ces 
cupules est limité. 
Figure 4.23. Region d'initiation dans le 200RL 





Figure 425. Sphdnilites dans la matrice du 200RL 
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Figure 4.28. Sphénilite intacte (200R.L) 
Figure 4.29. Cupules sur les faces des sphéruiites orientées ii 0°, dans le plan de 
fissuration 
4.43. Effet de la température de moulage 
Le 163RN à 23OC présente une surface de ~ p t u r e  avec beaucoup de fibres visibles, 
occupant, en moyenne, plus de 6 W  de la surface en initiation comme en propagation. 
Des régions étendues de matrice, pouvant atteindre plusieurs centaines de microns de 
largeur, alternent avec des régions riches en fibres à lûû?/o. La Figure 4.30 montre une 
région en initiation très dense en fibres et la Figure 4.3 1, une région en propagation avec 
des zones plus étendues de matrice. Comme dans le 200RN, la propagation de fissure à 
l'interface fibres-matrice a lieu dans la matrice. Les traces d'adhésion aux fibres sont 
visibles par la présence d'une fine couche de matrice. 
A plusieurs endroits, en initiation comme en propagation, les fibres sont recouvertes 
d'une nappe étendue de matrice (Figure 4.32). La propagation de fissure semble se faire 
dans la matrice sur différents plans, et se poursuit par la suite à l'interface fibres-matrice. 
Jar et al. (1992) montrent que, dans les composites où la fissure se propage à l'interface 
fibres-matrice, la présence d'une région riche en matrice dans le plan de fissuration amène 
la fissure à traverser la région riche en matrice pour rejoindre l'une ou l'autre des 
interfaces avec les fibres (Figure 4.33). Daas notre cas, la présence de régions riches en 
matrice dans le plan de fissuration s'explique par la mauvaise distribution des fibres dans 
le 163RN. 
La propagation dans la matrice se fait de manière transphénilitique. De îrès petites 
cupules de l'ordre de quelques microns sont observables, mais l'étirement reste très 
limité. Ii est plus marqué par endroits à l'interface fibres-matrice, comme en témoigne la 
présence de ligament déchirés (Figure 4.34). 
Figure 4.30. Region d'initiation dans le 163RN 
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Figure 4.32. Nappe de matrice recouvrant les fibres dans le 163RN 
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Figure 4.33. Schdma de propagation de Jar et al. (1992) 
Ligaments dechirés 
Figure 4.34. Déchirement dans la matrice du l63RN 
4.4.4. Effet de la temphture d ' e d  
Les surfaces de rupture du 2OORN et du 163R.N produites à -40°C montrent une 
alternance de propagation stable et de propagation instable tel que la Figure 4.17 le 
schématise. A basse température, i'énergie de déformation élastique emmagasinée au 
moment de l'initiation, permet à la fissure de se propager seule sans énergie 
supplémentaire de la part de la sollicitation extérieure. La fissure se propage alors très 
rapidement de manière instable. Les régions de propagation instable sont présentes sur la 
majeure partie de la surface de rupture et se caractérisent par l'absence de ligaments de 
mairice étirée à l'échelle observée. La Figure 4.35 montre cet aspect non étiré de la 
matrice dans les régions de propagation instable pour le 200RN et le 163RN. L'absence 
d'étirement en propagation instable s'explique par la haute vitesse de propagation ayant 
lieu à déplacement constant, ne permettant pas à la matrice de se déformer (Partie 
23.4.3). 
Après chaque arrêt de propagation instable, la fissure se réinitie sous l'effet de la 
sollicitation extérieure. La propagation est dans ce cas stable, c'est-à-dire que l'étirement 
et la rupture se font au fiu et à mesure de l'ouverture de l'entaille soumise au 
déplacement imposé. Ceci est également le cas à l'initiation au début de l'essai. Les 
régions de propagation stable sont courtes et s'étendent sur moins de 1 mm. Elles sont 
caractérisées par un étirement visiile de la matrice, qui peut être comparé à celui de la 
matrice à 23OC. La Figure 4.36 montre l'effet de la température sur le déchirement ductile 
de la matrice pour le 163RN et le 200RN. Dans les deux cas, les cupules dans la matrice 
présentent moins d'étirement à 40°C qu'à 23°C. La ductilité rédute de la matrice à basse 
température est due a l'état vitreux de la partie amorphe en dessous de la transition 
vitreuse du PP. 
Les trausitions propagation stable/pmpagation instable sont clairement visibles par le 
changement d'état de la matrice (Figure 4.37). Le passage d'une propagation stable a une 
propagation instable est en général moins net que celui inverse. L'arrêt de la fissure en fin 
de propagation instable est, en effet, plus marqu6 que la réinitiation de fissure au début de 
la propagation instable. 
L'effet de la température d'essai ne semble pas affecter qualitativement le comportement 
en propagation du 200RL. La surface de rupture observée a 40°C présente les mêmes 
caracîéristiques qu'à 23OC. Aucun changement soudain dans l'aspect de la matrice est 
noté, mis à part un déchirement général moins marqué de la matrice sur les faces des 
sphéruiites a 40°C (Figure 4.38)' attri'buable à une diminution de la ductilité de la phase 
amorphe rendue vitreuse à 40°C, en dessous du T,. 
Figure 4.35. Aspect de la matrice en propagation instable à 4û°C 
Figure 4.36. Ductilitd de la matrice en propagation stable à 4°C et 23OC 
-- 
Propagation instable Propagation stable 
- 
Propagation stable Propagation instable 
Figure 4.37. Transition propagation stable ! propagation instable à 4O"C 
Figure 4.38. Différence de déchirement de la matrice à 23 OC et 4û°C dans le 200RL 
4.45. Profils de rupture 
L'observation des coupes transverses des surfaces de rupture permet d'avoir une vision 
complémentaire du processus de propagation de fissure, en révélant le profil de rupture. 
De plus, elle confirme les informations tirées des observations fiactographiques 
précédentes. Comme le montre la Figure 4.39, les coupes sont faites à environ 10 mm de 
propagation de fissure puis polies, elles sont observées au microscope optique. 
Plan - fissuration 
Coupe 
Figure 4.39. Coupes transverses des surfaces de rupture 
La Figure 4.40 présente le prof3 de rupture du 200R.N. Il est clairement mis en évidence 
que la fissure se propage, dans ce cas, à l'interface fibres-matrice. Le profil montre en 
effet que la fissure traverse des régions riches en fibres et qu'elle suit leur interfice, 
comme en témoigne le nombre de fibres et d'empreintes de fibres présentes dans le plan 
de fissuration. A plus fort grossissement, on peut observer l'étirement important de la 
matrice autour des fibres sous forme de ligaments étirés. 
Le profil de rupture du 200RL (Figure 4.41) ne montre que peu de fibres présentes en 
surface. La fissure se propage principaiement dans la matrice. L'observation plus détaiilée 
du profil montre que la propagation dans la matrice suit des contours polygonaux 
Le profil de rupture du 200RL (Figure 4.41) ne montre que peu de fibres présentes en 
surface. La fissure se propage principalement dans la matrice. L'obSe~ation plus détaillée 
du profil montre que la propagation dans la matrice suit des contours polygonaux 
semblables à ceux des sphéruiites. Ces observations conthent que la fissure se propage 
de manière intersphéruiitique dans cette condition. 
La Figure 4.42 montre bien que la propagation de fissure dans le 163RN a lieu à 
l'interface fibres-matrice. Le nombre de fibres et d'empreintes de fibres dans le ptan de 
fissuration en témoigne. Ceci est vrai d m e  lorsque qu'une région étendue de matrice est 
présente proche du plan de fissuration. Cependant, dans certaiues zones, la fissure se 
propage dans la matrice uniquement et l'aspect du profil est lisse. La mauvaise 
distniution des fibres dans le 163RN est également clairement visible. Les fibres se 
regroupent en agglomérats dans la matrice et des régions étendues de matrice d'une 
centaine de microns sont visibles. A ia différence du 2ûûRN, un étirement limité de la 
matrice est observable a l'interface fibres-mairice, à plus fort grossissement. 
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Figure 4.40. Rom de rupture du 200RN 
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Figure 4-42, Rofd de rupture du 163R.N 
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4.5.1. Courbes de propagation de nssUre 
Une seule éprouvette DCB (19.95 mm x 425 mm x 150 mm) de la condition 200RN a 
été testée en fatigue, avec une longueur initiale de fissure de 45 mm Une préfissuration 
est réalisée en fatigue avant l'essai. L'essai intenompu au bout de 3 mois ne présente que 
des résultats partiels. La Figure 4.43 montre le début de la courbe daMN-AG obtenue 
pour une gamme de AGI compris entre 230 et 430 lhn2, et pour des vitesses de 
propagation allant de 3 .1~ '  à 4.10~ mmicycle. La vaieur seuil de AGI se situe autour de 
200 ~ l r n ~ .  
Pour les essais CT, 2 a 3 éprouvettes ont été testées pour chaque condition. Dms le cas 
du 163RN, la majorité des éprouvettes se sont brisées rapidement en début de cyclage et 
la courbe de fatigue n'a pu être établie. De plus, le développement important de fissures 
multiples ont rendu le test invalide, N h o i n s ,  la Figure 4.43 présente les courbes & 
fatigue obtenues pour les deux autres conditions 200RN et 200RL. Pour le 200RN, AGl 
s'étend de 200 à IWO J/m2 pour des Vites~s de propagation correspondantes de 5.10~ à 
lW2 mm/cycle. A u  vitesses de propagation plus élevées ( 1 0 ~ ~  mm/cycle), la valeur do 
0, s'approche de la valeur de (1270 Ym2) en quasi-statique. Pour le ZûûRL, les 
valeurs de AGi sont plus faibles, allant de 50 à 200 J/m2 pour des vitesses de propagation 
associées de 1 0 ~  à 1v2 rnmkycle. La valeur de Q- atteinte à des vitesses de 1v2 
mm/cycle, comspond à celle obtenue pour le Gc (200 11rn'). 
Figure 4.43. Courbes de fatigue pour les essais CT et DCB 
Selon l'équation modifiée de Paris-Erdogan (&. 4.7), les coefficients A et B sont donnés 
dans le Tableau 4.10 pour les conditions testdes. 
Les résultats des essais CT montrent que la valeur du coefficient B diminue avec la 
ténacité du matériau. La valeur de B est égaie à 4.1 pour le 200RN ayant un Grc élevé de 
1270 ~ f r n ~ ,  alors qu'elle est plus élevée (6.9) pour le 2ûORL ayant un Gr plus faibk de 
200 Nm2. À tiîre comparatif, le Tableau 4.10 présente égaiement les vaieurs da 
coefficients de Paris reportés dans la littérature pour diffgrents systkmes composites 
testés avec I'kprouvette DCB. 







La propagation de fissure en fatigue dans le 200RN est comparable a celle d'un 
composite PEEWtibres de carbone. Pour une ténacité similaire, les coefficients de Paris 
A et B sont du même ordre. Le comportement en fatigue du 200RL est, quant à lui, 
comparable à celui d'un composite moins tenace (T30013 100). 
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Les résultats de l'essai DCB en fatigue sont à prendre avec précaution car seul le début de 
la courbe a été obtenu. Les plus basses vitesses de propagation obtenues sur une même 
gamme de AGI peuvent s'expliquer en partie par l'utilisation d'une fiéquerice plus basse 
Ion de l'essai DCB (2 Hz) que lors des essais CT (10 Hz). Étant donné la durée du test, il 
se peut aussi que de l'échauffement localisé se soit piroduit modifiant la taille de la zone 
plastique en fond de fissure et par conséquent le comportement du matériau en fatigue. 
Les courbes de propagation de fissure pout les essais Ci' sont présentées en normalisant 
AGI par la ténacité initiale &,Mt en quasi-statique (Figure 4.44). Cette représentation 
permet de comparer la résistance à la propagation en fatigue relativement a la résistance 
en quasi-statique. Les résultats montrent que pour une vitesse de propagation donnée, le 
rapport AGI sur est plus faible pour le 200RN que pour le 2ûûRL. Autrement dit, la 
propagation de fissure en fatigue dans un composite tenace débute a un niveau de AGl 
plus bas, comparativement au Gickit, que dans un composite moins tenace. De telles 
conclusions ont été montrées par Mal1 (1989). Cependant, l'interprétation de ces courbes 
normalisées doit se faire avec précaution car l'effet de fiber-bndging n'est pas considéré 
par cette représentation. II serait plus juste de normaliser AG par G K . ~  détermine en 
fatigue plutôt que par Gtcait, qui ne prend pas en compte le fiber-bridging associe à la 
propagation de fissure. Comme nous L'avons vu pour l'essai DCB en statique, i'énergie Gp 
associée aufiber-bridging est plus importante dans le cas du 2ûûRN que celui du 200RL 
(Partie 4.3 S). 
Figure 4.44. Courbes de propagation en fatigue nomdisées par GKSinil 
La d e  de rupture de l'échantilîon DCB 200RN sollicité en fatigue paraît assez 
semblable à celle en quasi-statique. Beaucoup de tibres sont présentes en surface et 
l'étirement de la matrice est important, surtout le long des fibres (Figure 4.45). La 
propagation de fissure dans la matrice est transphérulitique. La Figure 4.46 montre des 
cupules s'apparentant à des sphhlites dans les régions riches en matrice. Alors qu'en 
quasi-statique l'étirement sur les contours des cupules se fait perpendiculairement à la 
d a c e ,  ici, en fatigue, l'étirement semble s'être à la longue replié sur lui-même sous 
l'effet du cyclage. Les ligaments déchirés du contour des cupules ont tendance à 
recouvrir l'intérieur. Ceci est également visible sur l'échantillon CT 200RN (Figure 4.47). 
Comme nous l'avons vu précédemment, la propagation de fissure a lieu pour le 200RN i 
l'interface fibres-matrice. Aussi, paraissait-il logique de rechercher les détails 
fiactographiques spécifiques a la fatigue dans les emplacements où les fibres se sont 
délogées, autrement dit, dans les trous de fibres. L'obsmation attentive des trous de 
fibres a permis de révéler différents aspects de déformation de la matrice dans ces 
régions. La Figure 4.48 et la Figure 4.49 montrent les deux principaux aspects visibles: 
premiérement, i'étirement de la matrice au fond du trou de fibre et deuxièmement, la 
présence de marques de déchirement sur les bords des fibres. 
L'étirement de la matrice au fond des trous de fibre est présent de façon ponctuelle ou 
sous forme de lignes de déchirement orientées dans différentes directions (Figure 4.50), 
témoignant du déchirement en mode 1 et de la propagation transphéruiitique dans la 
matrice (Partie 4.4.2). Par endroit, les Lignes de déchirement apparaissent sous forme de 
demi-cercles au fond des trous de fibre (Figure 4.48). Ceci est probablement dû à un effet 
de traction décentrée à l'interface lors du déîachement de la fibre. Les marques de 
déchirement visibles sur les bords des trous de fibres résuitent de l'étirement des 
ligaments de matrice le long des fibres (Figure 4.52). Elles se prolongent souvent dans le 
fond du trou par une ligne de ddchirement, perpendiculairement B la frbre. 
Ces aspects fmtographiques ne se sont pas avérés sp6cifiques h la fatigue. Des 
observations semblables ont pu être faites sur l'échantillon DCB 2ûûRN test6 en quasi- 
statique. Toutefois, en fatigue, les marques de déchirement issues des ligamenis &ids 
apparaissent gdndralement plus prononcées, et se poursuivent par des lignes de 
déchirement jusqu'au fond du trou de fibre. De même que l'effet du cyclage provoque un 
repliement de I'iitirement sur les cupules, il produit à la longue plus de dtchirement de la 
matrice jusqu'au fond des trous de fibres délogées. 




Figure 4.46. Région riche en matrice dans i'échantillon de fatigue DCB 2OORN 
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Figure 4.47. Région riche en matnce dans khantillon de fatigue CT 200RN 
Figure 4.48. Trous de fibres dans l'échantillon de fatigue DCB 2WRN 
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Figure 4.49. Trou de fibre dans l'échantillon de fatigue CT 2ûûR.N 
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Figure 4.50. Déchirement de la matrice au fond d'un trou de fibre (DCB 2ûûRN) 
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Figure 4.5 1. Cupules de déchirement dans un m u  de fibre (CT2ûûN) 
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Figure 452. Marques de déchirement dans un mu de fibre 
Dans le cas du refroidissement lent 200K l'échantillon de fatigue CT 200RL présente 
également une surface de rupture assez semblable B celle du DCB 200RL en rupture 
quasi-statique. La fissure se propage de manibre intersphé~litique dans la matrice 
(Figure 4.53)' bien que beaucoup de fibres soient par la suite visibles en surface en raison 
du fiber-bridging . 
L'étirement de la matrice sur les faces des sphdruiites est comparable à celui observé en 
quasi-statique. Du déchirement ponctuel et des IameUes étirées sont observables (Figure 
4.54). La seule différence observée en fatigue sur les faces des sphérulites est la présence 
de zones matées (Figure 4.54), probablement dues au frottement occasionné par le 
cyclage. 
Dans les trous de fibres, les aspects fractographiques ressemblent à ceux observés dans 
les échantillons 200RN. t'étirement de la matrice est visible par la présence de lignes de 
déchirement (Figure 4.55)- Par contre, il y a peu de marques de déchirement au bord des 
trous de fibre. Ceci est dQ au peu de ligaments de matrice étirée présents le long des 
fibres dans cette condition. Par endroit, L'empreinte des spbénilites est visible dans les 
mus de Fibres (Figure 4.56). 
Figure 4.53. Surface de nipnire du 2ûûRL en fatigue 




Figure 4.54. Déchirement sur les faces des sph6mlites du 200RL en fatigue 
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Figure 4.55. Trou de fibre dans le (3' 200RL 
Figure 4.56. Empreinte d'une spherulite dans un uou de fibre (Ci' 200RL) 
CHAPITRE S. DISCUSSION 
De par la nature! thermoplastique de la matrice PP, les composites PPFV sont sensibles 
aux conditions de mise en forme. Le taux de refroidissement ainsi que la température de 
moulage affectent en particulier la microstructure de la matrice PP semi-cristalline, a 
savoir la cnstallinité et surtout la taille des sphérulites formées, ce qui influence les 
propriétés du composite. 
Des composites PP/FV moulés par compression a une température de 2ûû°C sont 
refroidis a deux taux différents : lo*C/min pur le 200RN et 1 OC/min pour le 200R.L. Un 
taux de 10°C/min représente une condition normale de refroidissement dans les procédés 
courants de mise en forme. Un taux de l°C/min peut constituer quant à lui une condition- 
limite valable par exemple pour le moulage par autoclave. Les essais DCB (Double 
Cantilever Beam) en mode 1 montrent la différence de propriétés et de comportement en 
mpture interlaminaire entre les échantillons 2WRN et 2ûûRL. Le taux de relâchement 
d'énergie élastique en mode 1 a l'initiation de fissure, Gchit, mesuré a 23OC, est de 1270 
~ l r n ~  pour le 2ûûRN et de 200 ~ / r n ~  pour le 2ûûRL (Tableau 4.5). 
Cette différence de propriété s'explique par une microstnicture très différente de la 
matrice dans le 200RN et le 200RL. Le refroidissement à 10°C/min donne lieu a une 
cristallisation homogène, comme en témoigne i'aiiure de la courbe DSC de fusion (Figure 
4.4). 11 en résulte une structure sphéruiitique uniforme en taille et cohésive. L'attaque 
chimique (Partie 3.3.2) menée sur des échanrillons 200RN révèle en effet des sphéruliîes 
bien jointes entre elles avec peu d'espacement intersphéruiitique (Figure 4.2). Un 
rehidissement à 1°C/min produit, pour sa part, une cristallisation lente qui est 
hétérogène, comme le montre à la DSC le pic de fusion du 200RL (Figure 4.5). Malgré 
un degré de cristailtoité équivalent à celui du 2ûûRN (Tableau 4.2), une taille en 
moyenne plus grosse de sphénilites est observée Figure 4.3). La croissance des 
sphénilites se fait, dans ce cas, avec un rejet plus important de @es non-cristallisables 
aux joints intersphénilitiques (Schultz, 1984). De ce fait, l'espacement iaterspbénilitique 
est plus marque (Figure 4.2) et la structure sphénilitique est moins cohésive en raison de 
la plus fuile densité de mokcules liantes présentes (Urger-Kocsis, 1995). De plus, le 
reErait de cristailisation qu'occasionne la présence de plus grosses sphénilites dans le 
2ûûïU donne lieu a un taux de vide plus important (Partie 4.1.4, Ye et Friedrich, 1993). 
Ces vides ou porosités présentes entre les sphénilites contriiuent également à affallir les 
liaisons wtre elles. 
L'effet de la microstructure de la matrice sur le comportement en propagation est 
clairement mis  en évidence par l'analyse des surfaces de rupture des essais DCB. Dans le 
cas du 200RN ou Giclhi, est élevé, la fissure se propage au niveau de l'interface fibres- 
matrice (Partie 4.4.2). L'aWsion entre la matrice et les fibres est d'autre part crés bonne. 
L'emploi de matrice PP modifiée par de l'anhydride maléique greffé confière au 
composite de hanes propriétés interfaciales. La résistance en cisaillement interlaminaire 
(Partie 4.2) en témoigne ainsi que l'observation bctographique montrant qu'une fine 
couche de matrice demeure toujours présente aux fibres (Figure 4.20). Si ta propagation 
de fissure a lieu à l'interface fibres-maîrice, elle se fait donc dans la matrice. En effet, en 
raison de la bonne cohésion de la stnicture spiiénilitique dans le 200RN, la 
amorphe localisée à l'interface fibres-matrice constitue en effet le lieu privilégié pour la 
propagation de fissure (Bureau et al., 2ûûû), qui a lieu alors de manière fiailsphénilitique 
(Partie 4.4.2). L'observation hctographique du 200RN montre que, dans la zone 
plastique en avant du fond de fissure, la matrice s'étire uniformément, formant des vides 
qui coalescent par la suite. Aprés le passage de la fissute, des cupules de la taille des 
sphédtes sont visibles avec un étirement plus marqué sur leur contour (Figure 4.21). 
Schultz (1974) a mon& que la rupture dans un polymère semi-cristallin commence par 
l'étirement et la rupture de la phase amorphe entre les lamelles cristallines, qu'elle se 
poursuit par la déformation des lamelles en pius petits blocs cristallins, puis par 
i'alignement de ces blocs dans le sens de l'étirage. Cette déformation se produit 
probablement dans notre cas a l'iiterieur des sphéruiites et la demiére étape de l'étirement 
a lieu dans la phase amorphe au niveau des joints sphenilitiques, puis Mement  à 
l'interface fibres-matrice. Au cours de la propagation, atteint une valeur de 2000 ~ / m ~  
(Tableau 4.5). Cette augmentation est principalement due au fiber-bridging (Parties 
2.2.1.1 et 2.2.3.1) qui se produit rapidement dans le 200RN, étant donné que la 
propagation suit l'interface fibres-matrice et que beaucoup de fibres sont par conséquent 
présentes dans le plan de fissuration. 
Dans le 200RL ou G1cjnit est plus faible, les observations fiactographiques montrent que 
la fissure se propage préférentiellement dans la matrice & manière intersphérulitique. 
Comme nous l'avons vu dans le 200RN, la zone de phase amorphe a l'interface fibres- 
matrice constitue un lieu privilégié pour la propagation. Dans le cas du 200RL, des 
régions plus étendues de phase amorphe sont localisées aux joints intersphénilitiques, là 
où davantage de matière non-cristallisable a été rejetée lors de la missance des 
sphéruiites. Or, w raison de la plus faible densité de molécules Liantes et de la présence 
de porosités, les joints intersphérulitiques constituent aussi des zones plus vulnérables, 
comparé à l'interface fibres-matrice. La fissure va donc avoir tendance à se propager 
facilement dans les zones faibles entre les sphénilites, ce qui explique la plus faible 
valeur de Gicaii obtenue. Pour le 200RL, l'augmentation de GK: au couw de la 
propagation est moins élevée que dans le cas du 200RN (Tableau 4.5). Ceci peut 
s'expliquer par l'effet réduit duFr-bridgng étant donné que la propagation se produit 
principalement dans la matrice, et que par conséquent moins de fibres sont disponibles 
pour provoquer du bridging. 
L'effet de la température de moulage a été étudié en moulant par compression des 
composites PP/FV à une tempkature critique de 163OC. Cette température se situe proche 
du point de h i o n  de la matrice PP (= 160°C) et constitue donc une condition-limite de 
moulage quel que soit le procédé de mise en forme utilisé. Les composites 163RN 
moulés a 163OC sont retioidis ensuite à 10°C/min. Les v a I m  de kjnii mesurées pour le 
163RN sont du même ordn 220 Um2) que ceiles hi 200RL a 23OC (Tableau 45). 
Pourtant, les deux conditions présentent une mimstucture très différente. La structure 
cristalline de la matrice dans le 163RN est îrès t h e  (Figure 4.1) et comporte peu de 
porosités (Partie 4.1.4). La tiision non complète du PP à 163OC laisse des traces de la 
cristallisation précédente, responsables ensuite dime haute densité de nucléation et de la 
formation de très petites sphérulites (Youssef et Denault, 1998). D'autre part, à 163OC, la 
viscosité plus importante de la matrice mime a une mauvaise distriiution des fibres dans 
le composite (Figure 4.8). Lors du moulage, l'effet de nesting décrit par Johnson et 
Mangalgiri (Partie 2.2.1.2) se fait plus dinicilement. 
Dans le 163RN, la fissure a tendance a se propager suivant l'interface fibres-matrice. La 
cohésion de la structure sptiénilitique très fine du 163RN favorise une propagation dans 
la phase amorphe à l'interface fih-matrice, comme dans le 200RN. Toutefois, la 
mauvaise distribution des fibres dans le 163R.N entraine régulièrement la présence d'une 
région étendue de matrice dans le plan de fissuration, en initiation comme en propagation 
(Figure 4.32). Tel que le décrit Jar et al. (1992) (Figure 4.33)' la fissure est alors amenée 
à traverser la région riche en matrice pour rejoindre l'une ou l'autre des interfaces avec 
les fibres. La propagation réguiière de la fissure au travers de zones riches en matrice 
contriiue probablement à la diminution de G#: pour le 163RN. L'augmentation de Gic en 
propagation pour le 163RN est comparable a celle pour le 2OORN (Tableau 4.7). Étant 
donné que la propagation se fait également a l'interface fibres-matrice, le montant de 
fiber-bridgng est du même ordre de grandeur. 
L'effet de la température d'essai stit les valeurs de GK: a été étudié pour les trois 
conditions de mise en forme 200RN, 2ûûRL et 163RN. Dans ce but, les essais DCB ont 
été menés à 40°C, en dessous de la iramition vitreuse de la matrice PP (Tp g°C, 
ANNEXE II). A 40°C, la propagation de nssitre a lieu de manière à la fois stable et 
instable pour le 2ûûRN et le 163RN. Ceci se traduit sut les courbes forcedéplacement 
par des chutes de force a dépIacement constant conespondant à des sauts rapides de 
fimm (Figure 4.1 1 et Figure 4.13). Ce comportement est typiquement observé pour les 
composites PEEWfibres de carbone testés a températute ambiante, en dessous de la 
température de transition vitreuse de la maûice ( T d p w  140°C). A -40°C, en dessous 
du Tg, la partie amorphe de la matrice PP passe d'un état caoutchoutique ductile à un état 
vitreux plus fiagile (Figure 2.22). Dans ces conditions, une fissure dans le matériau est 
capable de se propager seule très rapidement avec l'énergie emmagasinée lors de 
L'initiation. Une propagation instable de fissure se produit alors, se manifestant par des 
sauts rapides de fissure. Chaque saut de propagation instable est suivi par une courte 
réinitiation de propagation stable comme à 23°C. Cela se traduit sur les surfaces de 
rupture par une alternance de régions où la maûice présente un aspect ductile suite à une 
propagation stable, et des régions ou l'aspect ductile de la matrice est absent suite à une 
propagation instable (Figure 4.37). Comme l'a montré Hine et al. (1989), il existe une 
corrélation entre la ductilité de la maûice et la stabilité de la propagation de fissure. Lors 
d'une propagation stable, l'étirement et la rupture de la matrice se fait au fur et à mesure 
de la sollicitation, d'où la ductilité observée. Par contre, lors d'une propagation instable, la 
déformation de la matrice se fait très rapidement a déplacement constant, ne permettant 
pas d'étirement. 
Les valeurs de Gichi, déterminées pour le 200R.N sont légèrement plus élevées à 23OC 
qu'à -40°C (Tableau 4.7). L'effet d'une élévation de température augmente généralement 
Ies valeurs en ténacité (Partie 2.3.4.2). Dans notre cas, étant donné l'erreur expérimentale, 
l'effet des températures testées ne semble pas affecter significativement Glc,,it. Pour le 
163RN, la différence des valeurs de c;lChit obtenues à 40°C et 23°C est encore moins 
marquée. La mauvaise distriution des fibres dans le 163RN explique dans les deux cas 
la faile ténacité mesurée. 
Une courbe R pour les cas de propagation instable à 40°C a été établie à partir des 
valeurs discrètes aux points &instabilité de fissure correspondant à la fin de la 
propagation stable et au début de la propagation instable (Figure 4.1 1). La valeur obtenue 
au plateau, CiICwliti, (Partie 4.3.6.1) a été comparée à celle de G I C , ~ ~  obtenu au CO- 
de la propagation à 23°C . Les tésultats montrent que, pour le 200RN et le 163RN, les 
deux valeurs correspondent (Tableau 4.7 et Tableau 4.8). L'effet de la tempérahm 
n'infiuence donc pas les valeurs de Grc au cours de la propagation stable à 23OC et 40°C. 
D'autre part, les valeurs de Qc correspondant aux sauts de propagation instable à 40°C 
ont été également calculées pour les deux conditions 2ûûR.N et 163RN en utilisant la 
méthode des aires (Partie 4.3.6.2). Pour le 200RN, l'énergie déterminée pour la 
propagation instable lors d'un saut de fissure est d'environ 1350 Ym2 (Tableau 4.9), soit 
de l'ordre de grandeur de Gicimit. Pour le 163RN, l'énergie déterminée est moins élevée 
autour de 900 ~hri' (Tableau 4-91, ce qui peut s'expliquer par le fait que, étant donné la 
mauvaise distribution des fibres dans le 163RN, la fissure se propage plus souvent dans 
des régions riches en matrice contrairement au 200RN. 
Si les valeurs de ténacité pour le 2WRN et le 163RN ne varient pas significativement 
entre -40°C et 23OC, l'observation tkactograpbique révèle cependant un certain effet de la 
température d'essai. Dans les régions de propagation stable, l'étirement de la matrice est 
moins prononcé a 40°C qu'à 23OC. Ceci est dû au chaugement d'état de la phase 
amorphe au-dessus et en àessous du T,. L'effet d'une basse température (-40°C < TEsP) 
rend la phase amorphe vitreuse et moins ductile, d'ou la baisse de ductilité observée. 
Dans le cas du 200RL, la propagation à -40°C semble se produire de manière stable 
comme à 23OC. Au regard de l'allure de la courbe force-déplacement, des petits sauts & 
propagation instable ont pu se produire, mais ils se discernent difficilement (Figure 4.12). 
Rappelons que, pur cette condition, la fissure se propage dans les n5giom 
intersphérulitiques où la phase amorphe de la matrice est moins dense en raison de la 
densité plus faible de molécules liantes. Aussi, le changement d'état de la phase amorphe 
entre les sphenilites a basse température se fait-il probablement moins sentir, expliquant 
la quasi-absence de propagation instable. Une différence de ductilité de la matrice a 23OC 
et à 40°C est toutefiois visible sur les tàces des sphénilites (Figure 4.38). À basse 
température, l'étirement de la matrice est moins marqué car la maüice a un comportement 
plus fiagile en dessous du T,. 
La ténacité initiale (acjnii) du 200RL à 40°C est comparable à celle à 23OC (Tableau 
4.5). Cependant, une Werence est notée entre les valeurs en propagation (GicPm) aux 
deux températures. L'augmentation de Gc en propagation est plus importante à 40°C 
qu'à 23OC (Tableau 4.7). Ce résultat peut @tre surprenant étant donné qu'une élévation 
de température rend la maüice ductile avec un étirement plus important entraînant 
davantage defiber-bridging, et par conséquent, des valeurs de GIC plus élevées (Hine et 
ai, 1989). Dans notre cas, l'effet duJber-bttd'ng dans le 200RL ne semble pas plus 
marqué à -40°C qu'à 23OC, la fissure ayant tendance a se propager dans la matrice pour 
cette condition. Pour un montant defiber-bridging supposé équivalent, la contribution de 
la matrice à la créationjiber-bndging est probablement plus marquée à -40°C qu'à 23OC, 
la contrainte d'écoulement du PP étant plus élevée à 40°C qu'a 23OC. L'étirement limité 
de la matrice à -40°C en raison de l'état vitreux de la phase amorphe rend plus difficile le 
détachement des fibres, d'où les valeurs plus élevées de Gic. 
L'étude du comportement interlaminaire en fatigue en mode 1 des composites étudiés a 
été menée a température ambiante. Les essais DCB initialement prévus en fatigue n'ont 
pu être poursuivi en raison de leur trop longue durée. Comme alternative, la gioméüie 
CT a été choisie. Les courbes de propagation de fissure en fatigue ont été obtenues pour 
le 200RL et le 200RN. Par contre, il a été difficile de tester le 163R.N car des fissures 
multiples se sont produites rendant l'essai non valide. Les résultats en fatigue (Figure 
4.43) montrent que le 2ûûRN est aussi tésistant en fatigue qu'un composite tenace, alors 
que le 200R.L a une ténacité comparable à un composite plus fiagile (Tableau 4.10). Pour 
le 200RN, la ténacité en fatigue AG varie de 200 à 1000 Um2 pour des vitesses de 
propagation correspondantes de 5.10' à 103 mmlcycle. Pour le 200RL, elie varie de 50 à 
200 Ym2 pour des vitesses de lod B 10-~ mmkycle. La ténacité maximaie Gi, obtenue 
dans les deux cas aux vitesses éIevées de propagation concorde avec la valeur de 
déterminée en quasi-statique par l'essai DCB. La normalisation des courbes de 
propagation en fatigue par la valeur de Grchi, en quasi-statique, montre la plus basse 
résistance en propagation obtenue pour le composite le plus tenace (Figure 4.44). La 
géométrie CT utilisée en fatigue donnent des résultats valides par rapport a i'essai DCB 
mené en quasi-statique. 
L'analyse des surfaces de mpture montre que la fissure suit le même chemin de 
propagation en fatigue qu'en quasi-statique. Dans le cas du 200RN, la sollicitation 
cyclique engendre de la cavitation dans la zone plastique:, puis la coalescence des vides. 
Comme en quasi-statique, le déchirement finai se fait autour des cupuies formées. 
Toutefois, en fatigue, l'effet du cyclage provoquant un étirement répété entraîne le 
repliement des ligaments déchirés à l'intérieur des cupules (Figure 4.47). L'effet du 
cyclage se fait également ressentir a l'interface fibres-matrice ou l'étirement répété des 
ligaments déchirés le long des fibres est plus visible au fond des trous de fibres (Figure 
4.48). Dans le 200RL, une propagation interspherulitique a lieu a cause de la faiblesse 
des régions entre les sphéruiites, de la même maniete qu'en qui-statique, La 
sollicitation cyclique provoque en plus un effet de matage sur les faces des sphénilites, dû 
au httement causé lors de la fermeture de l'entaille. 
Notre étude montre que les conditions de mise en forme ont une influence importante sur 
les propriétés mécaniques des composites P P W  et en particulier sur leur résistance à la 
rupture interlaminaire. Une variation du taux de tehidissement ou de la température de 
moulage entraîne des changements microstnicturaux importants de la matrice PP, qui 
influencent grandement les mécanismes de fissuratioa. 
Suite à un rehidissement intermédiaire à lû"C/min, les composites PPRV sont 
caractérisés par une structure sphénilitique fine et cohésive de la matrice leur conférant 
une ténacité élevée comparable à celfe d'un composite tenace de haute technologie, 
comme le PEEWfibns de carbone 1303 ~lrn~, OBrien et Martin, 1993). P a  
contre, un refroidissement plus lent de ces composites à 1°C/min conduit à une structure 
sphéruiitique grossière avec des joints intersphéruiitiques plus espacés et à une ténacité 
plus basse (GICbit= 200 Nm2). Un degré de cristallinité équivalent a et6 détermine pour 
ces deux conditions alors que h morphologie de la matrice subit de grandes 
modifications, tant de la taille des sphérulites que de leur espacement intersphéruiitique. 
11 est donc important de noter que la mesure de la cristallinité n'est pas suffisante pour 
caractériser seule l'état de la matrice. D'autre part, il est important de considérer aussi la 
microstnicnire du composite et en particulier la disûiiution des fibres qui peut infiuencer 
tout autant les propriétés en rupture inadamuiaire. Une faible ténacité (&,hit= 220 i/m2) 
est également obtenue après un moulage a une température plus basse de 163*C, proche 
du point de fusion du PP, donnant lieu à une mauvaise distribution des fibres dans le 
composite en raison de la plus forte viscosité de la matrice à cette température. 
L'emploi d'une basse température de moulage dans les procédés tel que le moulage sous 
vide, ou d2in faible t u  de rehidissement comme par exemple dam le moulage par 
autoclave, doit donc se faire avec précaution car les conséquences sur les propriétés du 
composites ne sont pas négligeables. 
Malgré les conditions-limites de moulage utilisées, la résistance en ~p tu re  interlaminaire 
des composites PPEV étudiés demeure relativement borne (Or > 200 Ym2 dans les plus 
mauvaises conditions) comparée à ceiie des composites époxylfibres de verre (&= 170 
.T/m2, De Charenteiny et ai, 1984). À 4û"C, ia ténacité à l'initiation reste aussi élevée 
mais les composites PPRV présentent un comportement instable. Leur utilisation à basse 
température doit donc se faire avec précaution car une fois la fissure initiée, elle se 
propage très rapidement seule pouvant mener à une ruptute soudaine. 
Étant donné que la géométrie DCB m n d  bien à la théorie des poutres, cet essai pourrait 
être aisément modélisé afin de déterminet Gc. Connaissant le module de Young du 
matériau ainsi que la complaisance de la pièce, il serait possible aiors d'établir la courbe 
de calibration de complaisance, et a partir des Qc , de prévoir les courbes R en utilisant 
les équations connues de la théone des poutres. 
Pour compléter l'étude menée, les essais en fatigue demknt être poursuivis à -40°C dans 
un but comparaif. A noter que la géométrie CT apparaît comme une borne alternative 
par rapport à l'essai DCB pour mener a bien et plus rapidement les essais. Les résultats 
obtenus avec l'éprouvette CT sont en accod avec ceux du DCB en quasi-statique. 
D'autre part, une étude semblable pourrait être menée sur des PP/FV tissés, plus 
couramment utilisés dans l'industrie. serait alors aussi pertinent de tester d'autres 
modes de rupture, comme le mode mixte yII ou le mode IU, très peu étudiés dans la 
littérature. 
Dans ce travail, la cristallisation de la matrice lors du moulage par compression se fait 
dans des conditions statiques, au repos. II a ét6 montré que le déplacement des fibres lors 
du moulage ou l'effet d'un refroidissement très rapide provoquent des contraintes de 
cisaillement interfaciales entre les fibres et la matrice pouvant modifier la structure de la 
maûice (cas de la transccistallinité). A l'avenir, il serait donc intéressant de suivre in situ 
le processus de cristallisation du PP au cours du moulage, notamment proche des fibres 
afin d'étudier l'effet des contraintes de cisaillement interfaciales et de leurs conséquences 
sur les propriétés mécaniques du composite. 
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ANNEXE 1: Procédure de polissage des composites PPRV 





de chez Stniers, + de chez Buehler 
('' (2 x 20s) signifie que l'on utilise 2 papiers abrasifs pendant 20 secondes chacun. 
ANNEXE II: Détermination de la température de transition vitreuse (Ta du PP par 
analyse DSC 
Des échantillons composites d'environ 8 mg placés dans la DSC sont chauffés jusqu'à 
+4O0C à un taux rapide de 40°C/min puis refroidis immédiatement jusqu'à M C  au 
même taux. Les courbes DSC obtenues pour les trois conditions testées présentent un pic 
au niveau de la transition vitreuse. Afin d'obtenir une bonne précision sur le pic, plusieurs 
cycles de chauffe/refroidissement ont été menés successivement. 
Flux de chaleur hW) 
17 
Température CC) 
1) Cheuiie de 30'~ d ~ 1 ' ~ & 4 * ~ r n h  
Les mesures de la température correspondant au pic de la transition vitreuse sont données 
par le tableau suivant. La nature très cristallisable du PP explique la faible variation du Tg 
dans les trois conditions 
ANNEXE III : Courbes de calibration de complaisance 
Complaisance, C (mm/N) 
Zoom WC 
Chsq 1 0.0063546 ] NA 
0.9917 1 NA 
O 20 40 60 80 
Longueur de fissure, a (mm) 
Complaisance, C (mm/N) 200RN -40% 
Longueur de fissure, a (mm) 
Complaisance C, (d) 200RL 23PC 
Longueur de fissure, a (mm) 
Complaisance, C (mm/N) 
1 1 , , 1 . 1 , 1 1 1 , 1 1  







O 2D 40 60 80 100 
Longueur de fissure, a (mm) 
Complaisance, C (mm/N) 163RN 23Oc 




Longueur de fissure, a (mm) 
Complaisance, C (mm/N) 
1 1 v = ml' MO03 1 
Longueur de fissure, a (mm) 
